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L’électrification des aéronefs est un enjeu actuel majeur pour les avionneurs. Le besoin en 
puissance électrique ayant été multiplié par dix en cinquante ans, il se traduit par des 
modifications progressives du réseau de distribution électrique. Cette évolution rend d’autant 
plus critique la maitrise globale de la chaîne énergétique embarquée dans les aéronefs. Pour 
accompagner l'évolution vers des architectures avion ou hélicoptère de plus en plus 
électriques, le développement s’est poursuivi sur de nouveaux équipements et systèmes 
électriques alimentant les fonctions non-propulsives.  
Ces nouveaux besoins ont entrainé le passage d’une tension continue de 28 V (Caravelle) à 
une tension de 115 V alternatif de fréquence 400 Hz (A320) pour le réseau primaire, suivi de 
l’apparition du 230 V alternatif 50 Hz pour le réseau secondaire de l’A350. L’augmentation 
de la puissance électrique, de la tension et de la fréquence a une incidence directe sur 
l’échauffement des câbles électriques par effet Joule et donc sur la température vue par les 
isolants électriques. Dans le cas des câbles de puissance, situés à proximité des moteurs, 
l’élévation de température associée aux contraintes électriques couplées à la chaleur des 
moteurs avoisine les 250 °C. Parallèlement, la substitution progressive des circuits 
hydrauliques et pneumatiques au profit de dispositifs électriques, entraine une augmentation 
des niveaux de contraintes appliquées aux matériaux d’isolation électrique. De plus, 
l’environnement aéronautique se caractérise par de fortes variations des contraintes 
environnementales telles que la température, les vibrations, la pression et l’humidité.  
Pour l’isolation électrique comme pour la structure, l’industrie aéronautique poursuit la 
généralisation de l’usage de matériaux polymères hautes performances dans les aéronefs. Ces 
matériaux, à la fois légers et résilients, permettent de répondre aux problématiques de gain 
de masse engagées depuis plus de soixante ans par les avionneurs.  
L’ensemble des contraintes, appliquées aux matériaux polymères, entraîne des phénomènes 
de vieillissement encore mal maitrisés aujourd’hui. Compte tenu de l’augmentation de 
pérennité envisagée pour les aéronefs du futur, ce problème est critique. Le point faible de la 
chaîne électrique de puissance étant situé au niveau du système d’isolation électrique, il 
devient alors essentiel de s’intéresser aux phénomènes de vieillissement des matériaux le 




des propriétés d’isolation, celles-ci peuvent être à l’origine de défaillances majeures de 
l’aéronef. 
Des études ont déjà été menées pour améliorer la compréhension des mécanismes de 
vieillissement associés aux contraintes radiatives, thermo-oxydatives ou électriques sur les 
matériaux pour l’isolation électrique. Cependant, il y a peu de résultats établissant des 
corrélations entre l’évolution de la structure physico-chimique et le comportement des 
matériaux polymères à finalité isolation électrique. C’est dans ce contexte que s’inscrit cette 
étude. 
Une grande partie des câbles de puissance est constituée d’une âme métallique isolée par des 
rubans de poly(tétrafluoroéthylène) et de poly(imide) de quelques µm d’épaisseur.  
Le poly(tétrafluoroéthylène) PTFE, dont la synthèse remonte à la fin des années quarante 
s’est rapidement imposé comme un matériau d’isolation électrique incontournable pour des 
applications aéronautiques. Le choix de ce matériau est justifié par sa stabilité thermique à 
haute température, ses excellentes propriétés diélectriques ainsi que son inertie chimique 
inhérente à la symétrie des fluors le long de la chaine macromoléculaire. 
La synthèse des poly(imides) PI date des années soixante. De par leur structure chimique, ces 
polymères amorphes possèdent d’excellentes propriétés diélectriques avec une très bonne 
tenue en température qui justifient leur utilisation dans le système d’isolation électrique. 
Le premier objectif de ces recherches est d’étudier les effets d’un vieillissement thermo-
oxydatif sur les propriétés du PTFE et du PI. Le deuxième est d’établir des corrélations entre 
l’évolution des caractéristiques structurales et le comportement en isolation électrique de ces 
polymères. L’objectif final est de définir des marqueurs permettant le suivi du vieillissement. 
Ce manuscrit est structuré en quatre chapitres : 
Le premier chapitre est consacré à une revue bibliographique concernant l’environnement 
aéronautique ainsi que les contraintes qui lui sont propres. Est ensuite présenté un état de l’art 
sur les câbles électriques en aéronautique et plus précisément les matériaux qui les 
composent. La dernière partie du chapitre est consacrée aux différents mécanismes de 
dégradations sous contraintes thermo-oxydatives proposés dans la littérature. 
Le chapitre 2 présente les matériaux de l’étude, le protocole de vieillissement, ainsi que les 





Le chapitre 3 rassemble les résultats de l’étude du PTFE. Dans une première partie la 
caractérisation de la structure physico-chimique ainsi que les propriétés thermomécaniques 
du PTFE dans son état initial sont exposées. Une attention particulière est portée sur le 
domaine de stabilité thermique du PTFE afin de déterminer le domaine d’analyse en 
température accessible sans dégradation du matériau. L’étude comporte une caractérisation 
de la structure physico-chimique puis des propriétés thermomécaniques. La deuxième partie 
est dédiée à la détermination des mécanismes de vieillissement thermo-oxydatif au travers 
des modifications structurales, puis à l’évolution concomitante des propriétés 
thermomécaniques dans le but d’extraire des marqueurs du vieillissement du PTFE. 
Le chapitre 4 regroupe les résultats de l’étude du PI. Après caractérisation du matériau à 
l’état initial, les effets du vieillissement thermo-oxydatif sont observés à la fois sur la 
structure chimique, les propriétés thermomécaniques, et le comportement diélectrique. 
L’évolution des modes de relaxations mécanique et diélectrique est discutée en corrélation 
avec les modifications structurales inhérentes au vieillissement. Cette approche permet de 





Chapitre 1 : Etude bibliographique 
 
Au début du XXe siècle, les frères Wright intègrent aux avions Wright Flyer une machine 
électrique pour le démarrage des moteurs à hélices. Il s’agit du premier démarrage moteur 
100 % électrique. Près d’un siècle plus tard, l’énergie électrique partage, avec les vecteurs 
hydrauliques et pneumatiques, la tâche d’alimenter les systèmes non propulsifs des avions. 
Ces vingt dernières années ont vu l’intensification de l’usage de l’électricité à bord des 
aéronefs. Cette tendance, connue sous la terminologie « d’avion plus électrique » repose sur 
une ambition : remplacer progressivement les circuits hydrauliques et pneumatiques à bord 
(utilisés notamment pour actionner les trains d'atterrissage, les freins, les commandes de vol, 
les inverseurs de poussée, la pressurisation de la cabine, ou encore pour le démarrage du 
moteur) par des dispositifs électriques. [1] 
Depuis les années cinquante, de grand progrès ont eu lieu grâce à certaines évolutions 
notables telles que le changement de tension du 28 V DC au 115 V AC pour les fortes 
puissances ou encore les commandes de vols électriques sur l’A320. Ainsi les deux 
alternateurs d'un A320 peuvent produire 150 kW de puissance électrique. 
 
Figure 1 : Evolution de la puissance électrique embarquée dans les aéronefs 
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Le Boeing 787 est l'avion le plus « électrique » actuellement en service. Il compte deux 
alternateurs produisant 250 kW pour chacun de ses deux moteurs. La production maximale 
s'élève à 1 000 kW. Sur cet avion, l'électricité alimente les compresseurs de la climatisation, 
ainsi que la régulation de pressurisation, les freins, le dégivrage des ailes… 
Cependant cette électrification se traduit par une augmentation de la puissance électrique 
embarquée à bord répartie sous différentes formes. Ceci induit une augmentation du niveau 
des contraintes électriques et thermiques subies par les différents équipements et matériaux.  
Ces nouvelles contraintes imposent au Système d’Isolation Electrique (SIE) des phénomènes 
mal maîtrisés pouvant entraîner le vieillissement prématuré des matériaux isolants. Etant 
donné que le SIE constitue le maillon faible de la chaîne électrique de puissance, l’étude des 
mécanismes associés aux phénomènes de vieillissement et de dégradation des matériaux 
diélectriques est donc devenue une problématique essentielle afin de garantir la disponibilité 
et la fiabilité de la chaîne électrique de puissance. L’apparition de phénomènes de 
vieillissement associés à des modifications de la structure physico-chimique peut entraîner 
une modification des propriétés d’isolation électrique et ainsi aboutir à des phénomènes de 
rupture diélectrique à l’origine de défaillances à bord de l’aéronef. 
1.1 Contraintes spécifiques à l’environnement aéronautique 
L’environnement aéronautique, avec ses variations de température, de pression et d’humidité, 
associé aux contraintes de fonctionnement impose aux matériaux une résilience spécifique. 
Afin d’assurer un bon fonctionnement du système électrique, il est nécessaire d’avoir 
connaissance des différentes contraintes qu’il subit.  
1.1.1 Contraintes de fonctionnement 
Les contraintes dites « de fonctionnement » sont les contraintes associées au fonctionnement 
de l’appareil en régime nominal ou anormal, le système étant dimensionné pour supporter 
des pics de contraintes importantes sur une courte durée. 
1.1 Contraintes spécifiques à l’environnement aéronautique 
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1.1.1.1 Génération et réseau électrique 
Cette partie se focalise sur les différents éléments de l’avion servant à la génération de 
l’alimentation électrique. Elle rappelle les éléments de génération électrique des avions de la 
famille des A320. 
Ce type d’appareil présente 3 générateurs principaux. Deux générateurs situés dans les 
moteurs appelés GEN 1 et GEN 2, respectivement les générateurs gauche et droit. Le 
troisième générateur est un générateur auxiliaire, aussi appelé Auxiliary Power Unit (APU). 
Il permet l’alimentation des systèmes lorsque l’appareil est au sol. Un quatrième générateur, 
de secours celui-ci, plus petit est entraîné par le système hydraulique de l’avion via une 
éolienne de secours appelé Ram Air Turbine (RAT). 
Les Générateurs principaux, de 90 kVA chacun, alimentent l’avion en délivrant une tension 
alternative de 115 V d’amplitude et de fréquence 400 Hz. Le générateur de secours quant à 
lui ne délivre qu’une puissance 5 kVA servant à l’alimentation des systèmes essentiels en cas 
de défaillance des autres générateurs. La Figure 2 montre le réseau de distribution électrique 
et la répartition des éléments de génération électrique. [1]–[5] 
 
Figure 2 : Localisation des éléments de génération électrique 
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Les générateurs alimentent des ensembles de collecteurs électriques appelés « bus-bar » par 
l’intermédiaire de câbles de forte section, les « feeders ». La tension alternative est alors 
redistribuée par des câbles de puissance vers des convertisseurs délivrant une tension 
continue pour le chargement de batteries de secours et l’alimentation des instruments de vol. 
Ceci constituant la distribution électrique secondaire. 
L’ensemble des paramètres de fonctionnement électrique pour le domaine aéronautique est 
reporté dans la section 16 de la norme DO-160 [6] . Cette section fait état des niveaux de 
tension, des valeurs de fréquence ou de courant mais aussi de la nature du courant, c’est-à-
dire alternatif ou continu. 
1.1.1.2 Contraintes électriques en courant continu 
Dès les années cinquante, les premiers avions civils long courrier tel que la caravelle SE 210, 
avec une capacité de transport de 80 passagers, consommaient 27 kW avec une distribution 
électrique de 28 V en continu. 
Le courant continu est encore de nos jours utilisé pour l’alimentation des instruments de vols. 
Cependant l’arrivé des systèmes hybrides électrohydrauliques pour les commandes de 
l’avion avec le système « Fly by Wire » va radicalement changer le réseau de distribution 
électrique. Ainsi les volets sont toujours actionnés par une pression hydraulique mais cette 
dernière est commandée par un actuateur électrique. 
Ce nouveau réseau électrique verra l’apparition de niveaux de tensions continues bien plus 
élevés. En effet, la tension nécessaire à l’activation de ces nouveaux actuateurs est de 270 V 
pour une puissance de plusieurs kW. [2][7] 
L’expression du champ électrique E généré en fonction de la tension appliquée dans l’isolant 
du câble implique des hypothèses : l’isolant sans défaut, est soumis à une température 
uniforme dans le volume du matériau, et le champ électrique n’a qu’une composante radiale. 
Le champ électrique en un point r est alors défini comme suit : 





  (1) 
Avec : E(r) le champ électrique, exprimé en V/m, à une distance r du centre du câble, U la 
tension appliquée, et re et ri respectivement le rayon externe et interne de l’isolant. [8] 
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1.1.1.3 Contraintes électriques en courant alternatif 
De la même manière que pour le courant continu, la distribution primaire de courant va 
radicalement changer avec l’apparition des commandes hybrides. Le réseau primaire devient 
un réseau triphasé de 115 V AC avec une fréquence fixe de 400 Hz. 
L’arrivée de l’A350 confirmera la tendance à l’augmentation des niveaux de tension avec un 
réseau alimenté par une tension de 230 V AC à une fréquence variable de 360 à 800 Hz. 
En parallèle du réseau d’alimentation primaire, la gestion des équipements du commerce et 
du confort des passagers force l’apparition du réseau distribution secondaire en 230 V AC de 
fréquence 50 Hz. 
Le choix d’un réseau de distribution primaire en courant alternatif au détriment du continu 
s’explique par la recherche constante de gain de masse. En effet, à l’instar des réseaux 
électriques terrestre, l’augmentation de la fréquence permet de diminuer le volume des 
matériaux magnétiques et de contribuer au gain de masse. 
De la même manière, l’augmentation des niveaux de tension permet une diminution du 
courant pour la même puissance et contribue ainsi à la diminution des sections des câbles. 
Sachant que la longueur cumulée des câbles est estimée à 500 km pour un A380, cela 
représente un gain de masse important. En régime alternatif, pour toutes les valeurs de 
déphasage φ existant entre la tension et le courant, il est possible de calculer la puissance 
maximale que peut transmettre le câble à partir de la relation suivante : 
 𝑃 = 𝑈 × 𝐼 × cos(𝜑)  (2) 
Pays a montré la relation entre la puissance et le déphasage pour différentes longueurs de 
câbles dans le domaine terrestre [8]. La Figure 3 montre l’évolution de la puissance maximale 
en fonction de la valeur du déphasage pour des lignes de longueurs différentes. 




Figure 3 : Relation entre la puissance maximale sous charge Pch et le déphasage pour des lignes de longueurs 
x différentes [8] 
On constate aisément que, plus le câble est long, plus la plage de fonctionnement à la 
puissance maximale est étroite. De ce fait, à déphasage égal les câbles peuvent être soumis à 
des contraintes de valeurs différentes en fonction de leur longueur dans le système. 
On peut définir la capacité linéique cyclique C entre le conducteur et l’isolant d’un câble par 
la relation suivante : 







  (3) 
Où εr est la permittivité relative de l’isolant. 
Plus le rapport re/ri est faible, plus la capacité linéique est importante. La présence d’une 
capacité élevée induit un courant capacitif participant à l’échauffement du câble.  
1.1.1.4 Contraintes thermiques 
Les contraintes thermiques de fonctionnement sont à dissocier des contraintes thermiques 
liées à l’environnement. On peut distinguer deux origines de contraintes de fonctionnement : 
 Interne : 
La génération électrique (de plus en plus importante) tend à augmenter l’échauffement de 
l’âme des câbles à cause de la dissipation d’énergie par effet Joule. Cet échauffement 
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provoque des contraintes thermiques internes dépendant, d’une part, de la résistivité 
électrique et de la conductivité thermique du matériau métallique utilisé, et d’autre part du 
régime moteur dans la phase de vol comme le montre la Figure 4. Les pertes par effet Joule 
sont définies par RI² où R est la résistance linéique du câble. Dans le cas d’un régime 
alternatif sans tenir compte des effets de peau et de proximité, Pays [8] définit R par la 
relation suivante : 
 𝑅 =  𝑅20[1 + 𝛼20(𝜃 − 20)]  (4) 
Avec R20 la résistance linéique maximale en courant continu à 20 °C définie par la norme 
(NFC 32-013), α20 le coefficient de variation à 20 °C de la résistance électrique en K-1 et θ la 
température de fonctionnement de l’âme métallique. 
 
Figure 4: Evolution du régime moteur lors des différentes phases d'un vol type 
Aux pertes par effet Joule dans le conducteur, s’ajoutent les pertes diélectriques associées à 
l’isolant. Ce dernier ne constituant pas une capacité parfaite, le courant est en avance de phase 
d’un angle φ par rapport à la tension 𝜑 = 𝜋
2
− 𝛿 . Les pertes diélectriques linéiques pd à 
l’échelle macroscopique sont définies par la relation : [8] 
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 𝑝𝑑 = 𝐶𝜔𝑈2 tan 𝛿  (5) 
Avec C la capacité linéique cyclique en F.m-1 du câble, ω la pulsation, U la tension entre 
l’isolant et le conducteur et tan δ le facteur de perte diélectrique. 
La dissipation d’énergie causée par le régime alternatif induit un échauffement proportionnel 
à la pulsation s’ajoutant à l’échauffement par effet Joule. Les travaux d’Aladenize [9] faisant 
suite à ceux de Lau puis McAllister [10], montrent que, du fait du gradient de température en 
sein de l’isolant lié à la conductivité thermique de ce dernier, la température n’est pas 
uniforme dans le volume du matériau. La distribution de température entre l’intérieur (indice 
i) et l’extérieur (indice e) s’exprime par la relation suivante :  





)  (6) 
Avec : ?̅?  la température moyenne 𝑇𝑒+𝑇𝑖
2
 ; Δ𝑇 = 𝑇𝑖 − 𝑇𝑒  ; 𝑘0 = ln (
𝑟𝑒
𝑟𝑖
)  ; ?̅? = (𝑟𝑒𝑟𝑖)
1
2 ; les 
températures sont exprimées en K et les rayons en m. 
 Externe : 
Certains câbles de puissances subissent un échauffement important s’ils sont situés à 
proximité de zones chaudes telles que les moteurs. C’est le cas des câbles d’allumage 
raccordés aux bougies des moteurs et situés proches de la chambre de combustion à une 
température d’environ 300 °C comme le montre la Figure 5. Comme précédemment, le 
niveau de température vu par les isolants évolue en fonction du régime moteur.  
 
Figure 5: Schéma simplifié d'un moteur à réaction modifié de [11] 
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Pour des isolants soumis à de fortes températures, l’application d’une contrainte électrique 
provoque un emballement thermique de l’effet Joule aboutissant à la destruction de l’isolant. 
Dans le cas d'un diélectrique plan, en supposant la puissance dissipée par convection des 
deux surfaces du diélectrique égale, la nouvelle expression de la dissipation par effet Joule 
peut être décrite comme suit : [12] 
 𝑅𝐼2 = 2ℎ𝑐𝑆(𝑇 − 𝑇0) + 𝑚𝐶𝑝
dΔ𝑇
𝑑𝑡
   (7) 
Avec hc le coefficient de convection, S la surface de l’échantillon, T et T0 la température 
extérieure et de l’échantillon respectivement, m la masse de l’échantillon, Cp la capacité 
calorifique de l’échantillon, et Δ𝑇 le gradient de température. 
1.1.2 Contraintes environnementales 
Les matériaux constitutifs des avions ne sont pas uniquement soumis à des contraintes de 
fonctionnement. En effet, l’environnement aéronautique expose les matériaux à des 
contraintes environnementales sévères dont l’amplitude évolue en fonction de l’altitude. 
1.1.2.1 Contraintes thermiques 
L’évolution de la température dans l’environnement aéronautique est liée à la variation 
d’altitude. Ainsi la norme DO-160 présente les gammes de température associées à l’altitude 
accessible par les avions [6]. La plupart des avions commerciaux évolue dans la troposphère 
et la basse stratosphère, c'est-à-dire jusqu’à une altitude de 14000 m en régime de croisière. 
Ces couches de l’atmosphère peuvent atteindre une température moyenne de -56 °C à partir 
de 11000 m d’altitude. La variation de température dans la troposphère a été établie par 
l’Organisation de l’Aviation Civile Internationale (OACI). Elle définit tout d’abord une 
température standard au niveau de la mer de 288,15 K, puis un gradient thermique 
adiabatique moyen de -6,5 K/km. Ce dernier, pour une atmosphère sèche, est définie par la 
relation suivante : 










𝐶𝑝    (8) 
Avec : T0 et p0 respectivement la température et la pression standard, T la température à la 
pression p, R la constante des gaz parfaits, et Cp la capacité calorifique de l’air à pression 
constante.  
1.1.2.2 Pression 
La pression évolue avec l’altitude, plus précisément la pression atmosphérique diminue à 
mesure que l’altitude augmente. L’évolution de la pression en fonction de l’altitude est 
définie par l’OACI. L’ « atmosphère type OACI » sert à l’étalonnage des altimètres pour des 
altitudes jusqu’à 80 km mais ne tient pas compte de la présence de vapeur d’eau [13]. Elle 
s’appuie sur la relation suivante : 





  (9) 
Avec : p(h) la pression à l’altitude h en hPa, p0 et T0 la pression en hPa et la température en 
K au niveau de la mer. 
La Figure 6 montre l’évolution de la pression en fonction de l’altitude selon l’atmosphère 
OACI en considérant p0 = 1013,25 hPa et T0 = 288,15 K. On peut constater que la pression 
diminue d’un facteur 10 tous les 16 km. 
 
Figure 6: Evolution de la pression en fonction de l’altitude définie par l’OACI 




L’humidité est un facteur important à prendre en compte. La propension de certains 
matériaux à absorber des quantités d’eau non négligeables, à partir de l’humidité présente 
dans l’air, tend à modifier leurs propriétés. 
L’humidité de l’air aussi appelée « teneur en eau », exprimée en g.cm-3, est définie par la 
quantité d’eau sous forme de vapeur contenue dans un mètre cube d’air. Cependant, il est 
plus commode de considérer l’humidité relative exprimée en % à partir de la pression et de 
la température à l’aide de la relation suivante : 
 𝐻𝑅(%) = 𝑃𝑣
𝑃𝑠(𝑇)
× 100  (10) 
Avec : Ps(T) la pression de vapeur saturante, correspondant à la valeur maximale de la 
pression partielle Pv à la température T.  
L’humidité relative fait état du rapport entre la quantité d’eau présente dans une atmosphère 
donnée par rapport à une atmosphère saturée à la même température. Cependant il est 
possible de remonter à une valeur d’humidité absolue, définie par le rapport du mélange des 
masses de vapeur d’eau sur la masse d’air sec, grâce à un diagramme psychométrique 
permettant de faire correspondre humidité relative et humidité absolue. Pour cela, il est 
nécessaire de connaitre la température de rosée, qui correspond à la température à laquelle 
une masse d’air humide doit être refroidie, à pression constante, pour atteindre la saturation. 
1.1.2.4 Variation des contraintes en fonction de l’emplacement dans le 
système 
Les contraintes environnementales vues par les matériaux dépendent non seulement de 
l’altitude mais aussi en grande partie de leur localisation dans le système. La normes DO-160 
répertorie les variations de ces contraintes en fonction de leur localisation [6]. La Figure 7 
explicite les différentes zones de mêmes contraintes dans le système. 




Figure 7: Répartition des différentes zones de contraintes 
Le Tableau 1 répertorie les valeurs de contraintes en fonction des zones du système pour les 
contraintes de température de pression et d’humidité. Il permet de constater de fortes 
températures - supérieures à 120 °C - notamment au niveau du cône de queue ou à proximité 
des moteurs, deux zones où se situent un grand nombre de harnais électriques pour la 
distribution de l’énergie depuis les moteurs ou l’APU. 
Tableau 1: Valeurs de températures, de pressions en fonction de la localisation dans l'avion 
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1.1.3 Risques de défaillances 
Toutes les contraintes précédemment explicitées, qu’elles soient liées au fonctionnement ou 
à l’environnement, peuvent aboutir à des défaillances si elles viennent à modifier les 
propriétés des matériaux.  
Dans le cas d’un système à génération électrique, les câbles constituent le maillon faible de 
la chaîne de puissance. Ceci est dû en partie aux isolants organiques qui, bien que qualifiés 
de hautes performances, sont sensibles à ces contraintes. 
Que ce soit par la présence d’humidité pouvant modifier les paramètres physiques du 
matériau ou encore les contraintes thermoélectriques qui impactent la structure chimique, le 
cas de la rupture de la fonction d’isolation peut aboutir à des phénomènes d’arcs électriques 
impactant l’ensemble du système de génération électrique.  
Les défaillances peuvent être minimes comme des erreurs de mesures de capteurs, des erreurs 
électroniques au niveau des systèmes logiques, ou encore de simples problèmes de masses. 
Celles-ci sont en général anodines et sans incidence grâce à la redondance d’éléments du 
système permettant de les corriger. En effet, la démultiplication d’éléments susceptibles 
d’être en panne permet de détecter les incohérences et de continuer le vol avec les éléments 
valides encore disponibles. 
Cependant, dans certains cas, des défaillances bien plus importantes peuvent subvenir, 
notamment avec l’apparition de phénomènes de décharges partielles [14]. Ces dernières sont 
dues entre autres à l’augmentation de microcavités dans les isolants liés aux phénomènes de 
vieillissement sous contraintes. Les décharges partielles peuvent être à l’origine de claquage 
impliquant la défaillance du système d’isolation. [15]–[18] 
 
Figure 8: Effet d'un arc électrique provoqué par claquage sur un faisceau de câble, réalisé à Safran 
Electrical & Power 
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On peut distinguer deux cas de défaillances majeures : 
 Perte totale des moteurs / Rupture de la génération électrique 
 Panne du réseau de distribution de puissance 
Le premier cas est bien évidemment plus critique car l’avion n’est plus en mesure de se 
maintenir en vol. Cependant, dans les deux cas, la perte de génération électrique implique 
l’usage d’une génération électrique de secours, et plus particulièrement dans les dernières 
générations d’avion où non seulement les instruments mais aussi les commandes de vol sont 
électriques. 
Ces défaillances associées au système électrique sont donc des problèmes majeurs dans le 
domaine étant donnée le caractère prépondérant que prend l’alimentation électrique dans les 
dernières générations d’avion.[19]
1.2 Câbles pour transport de puissance et de données en aéronautique 
Nous avons vu à la section 1.1.1.1 qu’à bord d’un avion, se trouvent deux circuits électriques 
majeurs et un circuit de secours. 
La distribution électrique directement produite par les générateurs (moteurs) se fait par 
l’intermédiaire de câbles de grande section appelés « feeders » jusqu’aux « cœurs 
électriques » matérialisés par des meubles électriques ou des boîtiers. 
Des contacteurs (260 ampères) à courant continu et alternatif alimentent d'une part la 
distribution primaire (entre 35 et 50 A), et la distribution secondaire (entre 3 et 15 A) d'autre 
part. L'électricité est ensuite réacheminée jusqu'à l'équipement, via, cette fois, des câbles de 
distribution ou des harnais électriques de plus faible section. 
Les générateurs de bord fournissent une tension alternative de 115-230 V (tension similaire 
à celle d'une installation électrique domestique) et les calculateurs de bord nécessitent une 
tension continue de 28 V. C’est donc un convertisseur qui va abaisser la tension alternative 
des générateurs de 115-230 V pour obtenir une tension alternative de 28 V, et un 
redresseur/convertisseur qui va redresser cette dernière en tension 28 V continue. 
L’acheminement de l’énergie électrique à bord fait appel à une grande variété de câbles et 
donc de matériaux constitutifs. 
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1.2.1 Matériaux conducteurs et isolants électriques 
Que ce soit pour les feeders du réseau primaire ou les câbles constituant le réseau secondaire, 
tous répondent à un ensemble de normes précisant : [20]–[22] 
 Domaine d’utilisation 
 Nature des matériaux constitutifs (isolant et conducteur) 
 Dimensions (diamètre, nombre de brin etc…) 
Cette partie est consacrée aux différents matériaux conducteurs et isolants constitutifs des 
câbles formant le réseau électrique des avions. Il existe dans le domaine aéronautique deux 
normes à laquelle doivent répondre l’ensemble des câbles, les normes européennes EN 
utilisées par Airbus et les normes BMS utilisées par Boeing. Ici ne sera traité que le cas des 
normes EN [21]. 
1.2.1.1 Matériaux conducteurs 
Il existe une large gamme de conducteurs métalliques pour l’ensemble du réseau électrique. 
Chaque matériau est choisi pour remplir des fonctions bien précises, que ce soit dans 
l’objectif d’un gain de masse ou encore de la résistance à la corrosion. 
Il est rare de trouver des matériaux conducteurs monolithiques : il s’agit bien souvent de 
conducteur plaqué d’une couche d’un autre métal, notamment dans le but d’apporter une 
solution pour le blindage électromagnétique ou des propriétés de type anti-corrosion. Le 
Tableau 2 regroupe l’ensemble des conducteurs pouvant être utilisé dans le réseau électrique : 
Tableau 2:Liste de conducteurs métalliques présents dans le réseau électrique 
Matériaux Abréviations 
Argent Ag 
Cuivre plaqué argent SPCW 
Aluminium Al 
Cuivre Cu 
Cuivre étamé CuSn 
Nickel Ni 
Nickel - Aluminium NiAl 
Nickel - Chrome NiCr 
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Les conducteurs qui composent les harnais sont de natures très différentes. Le diamètre 
évolue avec la puissance transmise : plus le besoin en puissance est élevé plus le diamètre du 
câble est grand. Pour les grandes puissances, les câbles de grandes sections sont formés de 
plusieurs brins (jusqu’à 8 pour les plus grandes sections). 
Les câbles sont organisés sous formes de torons en suivant des « routes » optimisées pour 
diminuer l’encombrement et la longueur, comme le montre la Figure 9. Cependant cette 
organisation favorise les interactions notamment avec les équipements fonctionnant à haute 
fréquence, d’où la nécessité d’un blindage électromagnétique. 
 
Figure 9: Suivi d'une "route" par un harnais de câble [23] 
1.2.1.2 Matériaux isolants électriques 
Le choix des matériaux pour l’isolation électrique se porte naturellement vers les matériaux 
polymères. Ils possèdent de nombreux avantages, tels que leur souplesse, leur légèreté, leur 
faible coût de fabrication et de bonnes propriétés diélectriques. 
Il existe une grande variété de matériaux polymères pour l’isolation électrique, des polyesters 
au poly(éthylène) réticulé, en passant par les polymères fluorés [12], [24]–[28]. Chaque 
domaine d’activité nécessitant un transport de courant doit adapter les matériaux d’isolation 
aux contraintes qui lui sont propres. Cette partie se concentre dans un premier temps sur des 
exemples de matériaux utilisés pour l’isolation électrique dans différents domaines, puis dans 
un second temps sur les matériaux utilisés dans le domaine aéronautique. 
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1.2.1.2.1 Application générique 
 Poly(chlorure de vinyle) 
Les réseaux domestiques sont équipés de câbles en cuivre isolé par du poly(chlorure de 
vinyle) PVC, un des polymères thermoplastique les plus utilisés dans le monde (environ 20 % 
de la production mondiale de polymère). Sa structure physique amorphe justifie son 
utilisation comme isolant électrique.  
Sa méthode de synthèse par polymérisation radicalaire ainsi que son architecture de chaîne 
linéaire en font un polymère très simple à manipuler et autorisant une grande variété de 
morphologies différentes. Cependant sa température de transition vitreuse relativement 
élevée (Tg = 78 °C) le rend trop rigide à température ambiante ; il est donc nécessaire 
d’ajouter des plastifiants lors de la formulation. 
Les multiples possibilités offertes par la formulation du PVC permettent son utilisation dans 
de nombreux domaines, en particulier par l’introduction de charges minérales améliorant ses 
propriétés diélectriques par un effet barrière au transport de charge. [29][30] 
Cependant son mécanisme de dégradation principal par déshydrochloruration, avec 
dégagement de HCl, ne permet pas de respecter les normes Feu Fumée Toxicité (FFT) en 
vigueur dans le domaine aéronautique. 
 Poly(amides) 
La famille des poly(amides) est une alternative au PVC pour le domaine aéronautique. Il 
s’agit d’un thermoplastique technique semi-cristallin dont la structure du motif constitutif est 
définie lors de la synthèse. Ainsi, la longueur de la séquence aliphatique et la position des 
groupements amides vont jouer sur ces propriétés permettant leur application dans de 
nombreux domaines. 
Ils possèdent une résistance mécanique en traction assez élevée avec conservation de ces 
propriétés mécaniques sur une large gamme de température [31][32]. Ils ont également une 
bonne résistance aux solvants. 
Cependant, le caractère hydrophile apporté par les fonctions amides leur confère une 
sensibilité à l’humidité qui peut être limitée par une séquence aliphatique plus longue 
(PA-11). De plus, sa sensibilité à l’oxydation à haute température le disqualifie pour une 
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utilisation proche des moteurs ou dans des zones ou l’humidité n’est pas contrôlée. Son 
application est donc restreinte en grande partie à du gainage de fibre optique.[33][34] 
 Poly(éthylène) réticulé 
Les très hautes tensions générées dans le domaine du transport électrique terrestre sont de 
l’ordre de plusieurs dizaines de kV. Ces niveaux de tensions ont nécessité le remplacement 
des matériaux couramment utilisés comme le poly(éthylène) par des matériaux plus adaptés 
pouvant supporter de tels niveaux de contraintes.  
C’est ainsi que dans les années soixante, le poly(éthylène) réticulé (XLPE) a été introduit 
comme isolant des lignes hautes tension à la place du poly(éthylène) qui lui-même succédait 
au papier imprégné d’huile. Il est obtenu à partir de poly(éthylène) haute densité (PEHD) 
auquel est ajouté un peroxyde comme agent réticulant [35]. Le mélange est réalisé à 
température ambiante tandis que la réticulation se fait sous pression à une température de 
150 °C. 
La réticulation a un impact sur les propriétés du polyéthylène. On note une augmentation de 
la température de service jusqu’à 70 °C (contre 55 °C pour le papier imprégné [36]), et une 
optimisation des propriétés mécaniques et des propriétés diélectriques avec une tension de 
claquage pouvant aller jusqu’à 500 kV en courant continu. Ceci en fait un matériau de choix 
pour l’isolation des très fortes tensions. 
Il est cependant fortement sensible au vieillissement sous contrainte thermique et il n’est pas 
rare de voir l’apparition d’arbres électriques, lorsque celui-ci est soumis à des contraintes 
combinées. En effet la présence de sous-produits de réaction au moment de l’élaboration 
apporte des impuretés à l’origine de décharges partielles réduisant ainsi la durée de vie du 
câble par vieillissement prématuré. [37]–[39] 
1.2.1.2.2 Application en aéronautique 
Le respect des normes FFT dans le domaine aéronautique limite le choix des matériaux en 
particulier pour l’isolation électrique. Le Tableau 3 regroupe les principaux matériaux utilisés 
et qualifiés selon les normes en vigueur. [20] 
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(Ethylène-Tetrafluoréthylène) réticulé XL-ETFE 
Parmi ces matériaux, les plus couramment utilisés sont les polymères fluorés et les 
poly(imides). 
 Polymères fluorés 
L’utilisation de polymères fluorés pour l’isolation électrique s’est rapidement imposée du fait 
de leurs propriétés remarquables. Dans le cas du poly(tétrafluoroéthylène) PTFE, sa stabilité 
thermique isotherme, ses hautes températures de transition (Tα ≈ 130 °C et Tm ≈ 340 °C) et 
de dégradation (Tdeg ≈ 530 °C) en font un matériau de choix pour des applications en 
environnement sévère.  
Le PTFE est obtenu par polymérisation du tétrafluoroéthylène lui-même synthétisé par 
pyrolyse du chlorodifluorométhane (CHClF2) à très haute température (entre 650 et 800 °C). 
La symétrie de la macromolécule obtenue et son caractère globalement apolaire explique en 
grande partie ses propriétés thermiques et son inertie chimique. La polymérisation en milieu 
aqueux permet d’obtenir deux types de PTFE : 
- Le PTFE en granulés, obtenu par un procédé de polymérisation en solution suivie 
d’une précipitation du polymère.  
- Le PTFE en en suspension, dont le procédé est analogue mais l’utilisation d’un agent 
mouillant permet d’éviter l’agglomération des particules de PTFE. 
Les particules de PTFE obtenues ont un taux de cristallinité très élevé (98 %) et des masses 
molaires moyennes supérieures à 106 g.mol-1 [40]. La viscosité très élevée, même à l’état 
fondu, des particules ainsi obtenues (1010 – 1012 Pa.s) ne permet pas d’utiliser les techniques 
de mise en forme classique des thermoplastiques [40]–[43] 
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L’obtention de film pour l’isolation électrique se fait par extrusion à froid des particules de 
PTFE. Pour cela les particules de PTFE sont mélangées à un lubrifiant et extrudées à faible 
température, légèrement au-dessus de 30 °C, température correspondant à la 2ème transition 
de phase cristalline, et sous haute pression. Les contraintes de cisaillement induites lors du 
passage dans la filière provoquent l’apparition de fibrilles entre les particules de PTFE. Le 
jonc cohérent ainsi fabriqué, sera ensuite calandré pour obtenir un film fin. [44]–[48] 
 
Figure 10 : Schéma du mécanisme de fibrillation du PTFE lors de l’extrusion proposé par Hatzikiriakos [44] 
a) passage des particules de PTFE dans la zone conique de la filière b) forte compression des particules c) 
formation de fibrilles entre les particules de PTFE causée par les contraintes de cisaillement. 
Bien que possédant des caractéristiques très intéressantes, la difficulté de mise en œuvre du 
PTFE a suscité la recherche de matériaux plus faciles à manipuler. Ainsi, en modifiant la 
structure chimique du PTFE, il est possible d’obtenir des matériaux plus simples à mettre en 
œuvre tels que le Perfluoroéthylène-propylène FEP ou le Perfluoroalkoxy PFA. 
L’élaboration de copolymères par simple substitution d’un fluor par un autre groupe 
d’atomes, CF3 et OCF3 respectivement pour le FEP et le PFA, permet de briser la symétrie 
de la macromolécule et ainsi abaisser sa viscosité et ses températures de transitions i.e. les 
rendre plus faciles à mettre en œuvre. Cependant cela se traduit fatalement par des 
performances d’isolation et de stabilité thermique en deçà du PTFE. [43] 
  




Ces polymères possèdent des propriétés d’isolation électrique remarquables et une excellente 
stabilité thermique ce qui les rend compatibles avec des applications haute-performances 
dans des environnements sévères. [49]–[52] 
Commercialement, il existe des poly(imides) thermoplastiques et des poly(imides) 
thermodurcissables : 
- Les poly(imides) thermoplastiques sont synthétisés par une méthode en deux étapes. 
La première est une polycondensation entre un dianhydride et une diamine dans le 
but de former l’acide poly(amique) qui servira de précurseur soluble pour la seconde 
étape. Elle consiste à former le film de poly(imide) par conversion thermique du 
précurseur. Cette méthode permet d’obtenir de grandes variétés de film poly(imide) 
dont les propriétés pourront varier en fonction des différents réactifs utilisés. [53]. 
- Les poly(imides) thermodurcissables sont synthétisés par des réactions d’additions 
entre des groupes imides insaturés et des agents réticulant pour constituer un réseau 
3D. Sa viscosité est relativement faible aux températures de démarrage des réactions 
d’addition. La fabrication de ce type de poly(imide) s’effectue à une pression moins 
élevée que les poly(imides) thermoplastiques. [53][54]  
Les poly(imides) utilisés pour l’isolation électrique sont généralement des poly(imides) 
thermoplastiques aromatiques. Le cycle aromatique confère une très grande rigidité aux 
chaînes macromoléculaires et explique aussi leur stabilité thermique. Ils se présentent donc 
majoritairement comme des films totalement amorphes, transparents et de couleur ambrée. 
Cependant, ce type de poly(imide) possède des chaînes linéaires longues et une viscosité 
élevée. Comme pour le PTFE, les propriétés intéressantes des poly(imides) s’accompagnent 
de difficultés de mise en œuvre impliquant des procédés spécifiques pour la fabrication des 
câbles aéronautiques. 
1.2.2 Techniques de mise en œuvre 
Les différents matériaux qui composent les gaines isolantes des câbles aéronautiques 
impliquent des processus de mise en œuvre qui répondent aux problématiques imposées par 
les polymères haute-performances. On peut distinguer deux méthodes dépendant de la 
difficulté de mise en œuvre : l’extrusion et le rubanage. 




La viscosité du polymère est le paramètre déterminant quant au choix de la méthode de mise 
en œuvre. La viscosité est intrinsèquement liée à la masse molaire moyenne du polymère. 
Pour les matériaux thermoplastiques tel que le PVC dont la masse molaire moyenne se situe 
autour de 80000 g.mol-1, la viscosité est suffisamment basse pour permettre une extrusion du 
matériau autour de l’âme métallique. 
On peut distinguer deux lignes d’extrusion en fonction du conducteur métallique autour 
duquel sera effectuée la dépose de l’isolant. Elles permettent, soit la dépose autour d’un fil 
élémentaire, qu’on appelle conducteur plein, soit la dépose d’une gaine autour d’un ensemble 
de brin élémentaires, aussi appelé toron, pour l’obtention de câbles. 
Pour la production de fils, la dépose de l’isolant est précédée par un tréfilage (diminution 
progressive du diamètre du conducteur par passage successif dans des filières de plus en plus 
petite) et d’un recuit du conducteur. 
La grande majorité des isolations de câbles est obtenue à partir de la mise sous pression de 
granulés de polymère passés à l’état fondu et ensuite mis en forme par l’intermédiaire d’une 
extrudeuse à vis (le plus souvent une extrudeuse monovis) et d’une tête d’extrusion. [55] 
Le procédé est réalisé en continu par entrainement du câble à l’aide d’un système de cabestan. 
Le polymère sous forme de granulés est introduit par le système d’alimentation. Il est alors 
fondu progressivement par des systèmes de chauffage composés de colliers de résistances 
tout autour du fourreau contenant la vis. Il est ensuite entrainé par une vis sans fin jusqu’à la 
filière où a lieu la dépose. L’ensemble conducteur et isolant est ensuite refroidi sur des bancs 
de refroidissement. [56], [57] 
L’extrusion est une méthode permettant des débits élevés et une forte rentabilité. C’est 
cependant son débit de production élevé, pouvant aller jusqu’à 2500 m/min pour la 
fabrication de câbles, qui peut être à l’origine de défauts d’extrudât pouvant favoriser les 
défaillances de la fonction d’isolation. Ce qui n’est pas étonnant compte tenu de la viscosité 
des matériaux, les écoulements ne permettant pas l’obtention d’un produit parfaitement 
homogène.[58][59] 




Comme il a été vu à la section 1.2.2.1, certains matériaux tels que le PTFE ou les poly(imides) 
ont une viscosité telle à l’état fondu qu’il n’est pas envisageable de les extruder. Il a donc été 
nécessaire de trouver une méthode permettant l’utilisation de ces matériaux aux propriétés 
remarquables pour l’isolation électrique. 
La solution apportée consiste à enrouler l’âme conductrice avec des rubans de matériaux 
isolants d’épaisseur de quelques dizaines à plusieurs centaines de µm. 
Classiquement, l’enroulage se fait par l’adjonction de deux couches successives de 
poly(imide) puis de PTFE. Dans le but d’améliorer l’interaction et donc la cohésion entre le 
PTFE et le poly(imide) ce dernier est parfois recouvert de part et d’autre d’une fine couche 
de FEP. L’ensemble est ensuite passé dans une série de four à 360 °C, afin de profiter de la 
réduction de volume du PTFE au moment du passage de la fusion pour sceller l’ensemble 
autour du métal. 
Le rubanage permet donc de s’affranchir des problématiques de mise en œuvre de ces 
polymères hautes performance mais présente quelques défauts. La présence de vide entre les 
différentes couches peut être le siège de décharges partielles pouvant entraîner un 
vieillissement prématuré du câble et réduire sa durée de vie. Il faut ajouter à cela que le FEP 
à tendance à fluer à haute température, ce qui contribue à la formation de vide, augmentant 
ainsi la probabilité d’apparitions de décharges partielles. 
1.2.2.3 Codage pour identification 
L’identification constitue la dernière étape de mise en œuvre des câbles par l’apposition du 
code d’identification qui permet à l’opérateur d’identifier rapidement un type de câble. Que 
ce soit pour connaitre le nombre de brin, le type de conducteur ou d’isolant ou encore sa 
plage d’utilisation en température, l’identification EN fait l’objet d’une norme (ISO 2574). 
La dernière évolution, valable pour tous les câbles depuis 2002, permet de recueillir un 
maximum d’informations concernant à la fois le type de câble, mais aussi le fabricant et son 
année de production. 
Le « code type », composé de 1 à 3 lettres fait directement référence au conducteur et à 
l’isolant qui composent le câble ainsi qu’à la température maximale d’utilisation de celui-ci. 
Les plus fréquemment rencontrés étant les câbles DR (conducteur Cu-Ni/Isolant PI-PTFE), 
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AD (conducteur Al-Ni/Isolant PI-PTFE) et YV (conducteurs Al-Ni/isolant PI-PAA). Le « 
Core Code » permet de connaitre le nombre de brins et la section du câble. 
 
Figure 11: Terminologie d’un code d'identification des câbles selon la norme ISO 2574 
1.3 Vieillissement des matériaux polymères sous contraintes 
Dans l’environnement de fonctionnement des isolants organiques, de nombreux facteurs 
peuvent diminuer leurs performances d’isolation au cours du temps : l’oxygène, l’humidité, 
des variations importantes de la température, l’application d’une tension de service, ou 
encore, la vibration des machines. Toutes ces contraintes, le plus souvent combinées, peuvent 
aboutir aux phénomènes de vieillissement d’un matériau, si ce dernier y est exposé de 
manière prolongée. L’analyse des phénomènes de vieillissement n’est pas nouvelle et de 
nombreuses études ont été menées avec comme objectif de déterminer les modes de 
vieillissement des matériaux soumis à différentes contraintes. Dans le domaine des câbles 
pour le transport d’électricité, des études ont été menées sur les matériaux d’isolation dès les 
années quarante, sur le vieillissement du PVC notamment [60] ou encore du PTFE quelques 
années après sa découverte en 1938 [61]. Dans les années cinquante et soixante, de premières 
études publient les effets de radiations ionisantes des centrales nucléaires ou de 
l’environnement spatial sur les matériaux pour l’isolation électrique. [62][63] 
Une grande partie des contraintes subies par les matériaux d’isolation est thermiquement 
activée. Ainsi, les effets néfastes d’une exposition prolongée à une tension de service sont 
exacerbés par une élévation de la température [64]. De plus, au-delà d’un certain seuil de 
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température, propre à chaque matériau, la stabilité thermique apparait comme un facteur 
dimensionnant. C’est pourquoi, cette partie sera essentiellement consacrée aux effets des 
contraintes thermiques sur les matériaux organiques. 
1.3.1 Différents modes de vieillissement des polymères 
Le vieillissement d’un matériau implique très souvent une modification irréversible des 
propriétés, engendrant des effets indésirables. Dans le cas des matériaux polymères, il faut 
distinguer deux types de vieillissement : le vieillissement chimique et le vieillissement 
physique. Le premier est irréversible ; ce n’est pas le cas du second. 
1.3.1.1 Vieillissement physique 
Le vieillissement physique est un phénomène dû à la formation de liaisons physiques 
supplémentaires n’impliquant aucune modification de la structure chimique du matériau. 
Au cours du refroidissement du matériau, la mobilité moléculaire diminue fortement au 
passage de la transition vitreuse. Cette diminution de mobilité moléculaire, décrite dans la 
littérature comme une décroissance du volume libre [65][66], empêche le réarrangement du 
réseau macromoléculaire. Le matériau se fige dans un état métastable. Cependant, si la 
mobilité moléculaire est suffisamment élevée à la température à laquelle est maintenu le 
matériau (Tg -50 °C < T < Tg), le réarrangement des chaînes macromoléculaires est possible. 
[67] 
La formation de liaisons physiques supplémentaires dans la phase amorphe crée de l’ordre à 
courte distance et engendre une augmentation de la rigidité de la phase amorphe, pouvant 
fragiliser le matériau.  
Lors du passage au-dessus de Tg, la mobilité moléculaire augmentant, il y a disruption du 
réseau de liaisons physiques. Les effets du vieillissement physique i.e. le surplus de liaisons 
physiques est observable par analyse calorimétrique diatherme. Il apparait alors comme un 
« overshoot » sur le saut de capacité calorifique associé à la transition vitreuse. Il s’agit d’un 
phénomène réversible si le matériau est placé au-delà de Tg. Dans le cas des matériaux de 
cette étude, le passage de Tg n’est pas observable par les méthodes calorimétriques usuelles, 
il a donc été nécessaire d’observer les effets du vieillissement physique sur d’autres 
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propriétés telles que les propriétés mécaniques comme proposé par Levita et Struik pour le 
Poly(imide). [68] 
1.3.1.2 Vieillissement chimique 
Le vieillissement chimique est associé à une modification de la structure chimique des 
macromolécules. Contrairement au vieillissement physique où les liaisons physiques sont 
dynamiques et réversibles, la scission de liaisons chimiques dans un matériau est irréversible. 
Il est courant que la classification du vieillissement chimique soit associée à la contrainte qui 
l’a engendrée. Ces contraintes sont multiples, telles que la concentration en oxygène, la 
température, l’immersion ou le contact avec des solvants, ou encore les doses de radiations 
ionisantes. 
En général, le vieillissement est issu de la combinaison de contraintes. Les contraintes 
responsables du vieillissement du matériau sont thermiquement activées : en d’autres termes, 
la température accélère la cinétique de vieillissement.[69][70] 
Ainsi, une grande partie des études réalisées s’orientent vers les effets d’accélération du 
vieillissement par la combinaison des contraintes avec la température. Dans le cas des 
matériaux pour l’isolation électrique, les effets des contraintes thermoélectriques ont été 
largement étudiées. [25][29][71]–[74] 
Le vieillissement chimique est souvent associé à une dégradation des macromolécules. Les 
mécanismes en jeu au moment du vieillissement impliquent la plupart du temps des réactions 
chimiques aboutissant à des scissions de chaînes associées à des recombinaisons de ces 
dernières. Il en résulte plusieurs effets tels que : 
 Une réduction de ductilité, fragilisation 
 Des changements de couleurs 
 Des fissures 
 Des modifications des propriétés électriques 
Lors de cette étude nous nous intéresserons aux phénomènes de dégradation associés à la 
combinaison de contraintes thermiques sous atmosphère oxydante.  
1.3 Vieillissement des matériaux polymères sous contraintes 
 
31 
1.3.2 Principaux mécanismes de dégradation 
Un des facteurs limitant l’utilisation des matériaux polymères dans des conditions de haute 
température est lié à la dégradation thermique. La stabilité thermique du matériau peut être 
inférieure à la température de dégradation du matériau. En effet, si celui-ci se dégrade lors 
d’une exposition prolongée à une température inférieure à sa température de dégradation, il 
peut en résulter une perte de propriétés l’empêchant de remplir sa fonction. 
Pielichowski et Njuguna [75] distinguent trois mécanismes de dégradation : la fragmentation 
statistique, la dépolymérisation et l’élimination des groupements latéraux. Les cinétiques de 
dégradation peuvent être caractérisées par la perte de masse ou le changement de masse 
moléculaire moyenne du matériau. Dans un polymère, plusieurs types de liaisons chimiques 
sont susceptibles de subir des scissions. Tous les types de liaisons étant contenus dans une 
seule chaîne polymère, dès lors qu’il y a scission d’une des liaisons, la masse moléculaire 
diminue et la dégradation commence. La faiblesse des liaisons n’est pas la seule cause de la 
dégradation, la présence d’une irrégularité au sein d’une chaîne polymère constitue un point 
faible où la dégradation est favorisée. Le facteur qui limite la stabilité thermique du polymère 
est le point faible de la chaîne macromoléculaire. 
 L’élimination des groupes latéraux : ce mécanisme se fait en deux temps. Le premier 
consiste à éliminer les groupements, qui vont dans un second temps former des 
macromolécules instables libérant par exemple des groupes aromatiques. 
 La scission aléatoire : par rupture aléatoire des liaisons des chaînes principales, elle 
produit des oligomères de longueur variable. Le phénomène est activé thermiquement, 
mécaniquement ou encore par irradiation. La dégradation produit souvent des molécules 
gazeuses qui, en s’évaporant, entraînent une diminution de la masse de l’échantillon. 
 La dépolymérisation : il s’agit d’un mécanisme radicalaire, dont le principal produit de 
dégradation est l’unité répétitive du polymère. De même que la scission aléatoire, elle 
peut être activée thermiquement, mécaniquement ou par irradiation. La perte de masse 
induite par une dépolymérisation est plus faible, à temps court, que dans le cas de la 
scission aléatoire, ce qui permet de différencier les mécanismes lors d’une analyse 
thermique. 
Dans la majorité des cas, les processus de dégradation thermique sont radicalaires. Ces 
derniers mis en présence d’oxygène, réagissent ce qui aboutit à des processus de dégradation 
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différents et bien souvent avec des cinétiques beaucoup plus rapides. C’est pourquoi nous 
allons dans un premier temps nous concentrer sur les mécanismes de dégradation thermique 
sous atmosphère inerte puis dans un second temps étudier l’évolution de ces mécanismes 
lorsque le matériau est soumis à une atmosphère oxydante. 
1.3.2.1 Mécanisme de dégradation sous contrainte thermique 
La plupart des mécanismes de dégradation suivent un schéma réactionnel similaire. Le 
modèle classique de dégradation thermique est un processus en trois étapes : l'amorçage, la 
propagation et la terminaison. Ces étapes ne sont pas uniques et peuvent toutes les trois, 
donner lieu à plusieurs réactions ayant chacune leur cinétique propre. 
L'amorçage de la dégradation thermique d’un polymère Pn implique la formation d’un radical 
libre dans la chaîne macromoléculaire provenant d’une scission de liaison en raison de 
l'apport d'énergie thermique. Ce radical libre, matérialisé par un R• dans le schéma 
réactionnel induit un polymère réactif et instable noté P•. 
La propagation de la dégradation thermique peut impliquer une variété de réactions en 
fonction de l’entité avec laquelle va réagir le radical libre. Cette étape tend à produire d’autres 
radicaux libres pouvant eux aussi réagir avec le polymère afin de continuer la réaction. 
Enfin l’étape de terminaison se produit lors de la recombinaison de radicaux libres ne 
permettant pas la formation de nouveaux radicaux. Il peut s’agir de recombinaisons inter ou 
intra chaîne pouvant aboutir à de la réticulation inter-chaîne. Ce mécanisme se produit 
naturellement en combinant des radicaux libres ou par introduction dans le polymère, de 
stabilisants qui interagissent avec les radicaux pour forcer la terminaison. [75] 
Dans le cas où le matériau n’est soumis qu’à des contraintes thermiques dans une atmosphère 
inerte, le mécanisme est le suivant : 
Initiation : (Pn) → Pm• + Pn-m• 
Propagation : Pn+ Pm•→ Pn• + Pm 
Terminaison : Pn• + Pm• → Pn+m 
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De nombreuses études sur la dégradation du PTFE réalisées sous atmosphère inerte ou sous 
vide ont permis de mettre en évidence un mécanisme de dégradation [76]–[81]. Il apparaît 
que la différence d’énergie entre les liaisons C-F par rapport aux liaisons C-C favorise la 
scission de ces dernières à haute température. La rupture de ces liaisons provoque la 
formation de radicaux libres qui, en se propageant sur la chaîne carbonée, vont produire du 
tétrafluoroéthylène (C2F4) gazeux. Ce mécanisme de dépolymérisation a été proposé par 
Atkinson et al [79] et confirmé par Conesa [82] à l’aide de l’analyse thermogravimétrique 
couplée à la résonance magnétique nucléaire. 
1.3.2.2 Combinaison des contraintes thermique et oxydante 
Dans le cas de cette étude, les isolants organiques des câbles aéronautiques ne sont pas 
uniquement soumis à des contraintes thermiques. La présence d’une atmosphère oxydante 
couplée à des contraintes thermiques élevées compliquent sérieusement les mécanismes de 
dégradation. 
Les phénomènes d’oxydation des polymères sont considérés comme les plus problématiques 
lors de leurs utilisations à de hautes températures qui accélèrent les processus de dégradation. 
L’influence de la température sur le processus d’oxydation dépend de la structure chimique 
du polymère. La dégradation oxydative est associée plutôt à la scission aléatoire des chaînes 
principales. Cependant dans la situation de l’étude, les matériaux sont soumis à une 
dégradation oxydative mais aussi thermique. Les réactions de dégradation thermo-oxydative 
sont plus complexes ; elles sont une combinaison de ces deux mécanismes. 
J. Verdu [83], propose plusieurs mécanismes cinétiques de dégradation des polymères sous 
atmosphère oxydante à partir de différentes hypothèses. Le plus simple et le plus classique 
d’entre eux est le suivant : 
Initiation : (Pn) → Pm• (1) 
Propagation :  Pm• + O2 → PmOO• (2) 
 PmOO• + Pn → PnOO + Pm• (3) 
Terminaison :  Pm• + Pm• → Produit inactif (4) 
 Pm• + PmOO• → produit inactif (5) 
 POO• + POO• → produit inactif + O2 (6) 
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Dans l’étape d’initiation, commune aux réactions sous atmosphère inerte, les chaînes 
macromoléculaires sont rompues en produisant les radicaux macromoléculaires P• très 
réactifs, ces réactions sont thermiquement activées. 
Lors de l’étape de propagation, les radicaux libres formés réagissent avec le dioxygène de 
l’atmosphère pour former des radicaux peroxyde POO•, ces derniers peuvent à leur tour 
réagir avec le polymère P pour former ainsi des peroxydes POO, ce qui régénère les radicaux 
libres P•. La vitesse de formation des peroxydes POO• est plus grande que celle de formation 
des peroxydes POO. 
Dans le cas où la concentration en dioxygène dans le milieu de réaction est suffisamment 
élevée, les radicaux libres P• vont se transformer instantanément en POO•, et les réactions de 
terminaisons 4 et 5 seront donc négligeables. Si la concentration d’O2 est faible, une partie 
des radicaux macromoléculaires P• ne pourra pas réagir avec le dioxygène, et va donc 
participer aux réactions 4 et 5. Leur cinétique dans ce cas-là sera contrôlée par la diffusion 
de l’oxygène. 
Les réactions de dégradation peuvent provoquer un changement de composition chimique, 
de masse moléculaire ou de morphologie des chaînes macromoléculaires. On aboutit 
fatalement à des modifications des propriétés diélectriques des matériaux pour l’isolation 
électrique. 
Dans le cas de la dégradation du PTFE sous atmosphère oxydante, la présence d’oxygène 
permet des réactions secondaires du tétrafluoroéthylène gazeux aboutissant à des produits 
volatiles oxydés tels que du CO, CO2 et COF2 [82]. La présence de ces produits transforme 
le mécanisme de dépolymérisation en mécanisme de scission aléatoire. 
Les mécanismes de dégradation des poly(imides) sont plus complexes du fait de la présence 
de plusieurs types de liaisons et de cycles aromatiques. Cependant, dans le cas du poly(imide) 
Kapton, Ortelli et al ont mis en évidence un mécanisme de dégradation par 
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La première partie de ce chapitre a pour objectif de présenter la structure physique et 
chimique des matériaux et de préciser le protocole de vieillissement utilisé pour cette étude. 
La seconde partie est consacrée aux différentes méthodes d’analyse utilisées. 
2.1 Matériaux de l’étude 
2.1.1 Poly(tétrafluoroéthylène) / PTFE 
Le Poly(tétrafluoroéthylène) (PTFE) est un polymère thermoplastique semi-cristallin, 
opaque et de couleur blanche. Sa première synthèse par Dupont de Nemours (Teflon) remonte 
à 1938. C’est un polymère technique à la frontière des polymères haute performance bien 
connu pour ces caractéristiques spécifiques allant de l’anti-adhésion à l’isolation électrique 
en passant par la résistance aux attaques chimiques. 
 
Figure 12: a) Unité constitutive du PTFE b) représentation 3D d’un fragment de chaîne [87] 
Les propriétés remarquables du PTFE proviennent de la nature de ses atomes, de 
l’architecture des chaînes polymères et de sa conformation moléculaire. Le PTFE est un 
polymère linéaire à haute cristallinité (jusqu’à 98 % de taux de cristallinité). L’énergie de la 
liaison C–F est très grande (≈500 kJ/mol) devant celle de la liaison C–C (≈350 kJ/mol) [42]. 
Chaque atome C porte deux substituants identiques et la taille des atomes F est supérieure à 
la distance des centres des atomes de carbone. Cette gêne stérique induit une conformation 
hélicoïdale de la chaîne (Figure 12-b). Le PTFE est un polymère globalement apolaire avec 
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les atomes de fluor en périphérie ce qui explique le caractère hydrophobe, l’inertie chimique 
et le faible coefficient de frottement 0,04 à 0,1 [42]). 
La phase cristalline du PTFE présente différentes variétés allotropiques [42], [88], [89]. La 
Figure 13 représente le diagramme de phases du PTFE en fonction de la température et de la 
pression. À la pression atmosphérique, il existe trois phases cristallines différentes en 
fonction de la température. [89] 
 
Figure 13: Diagramme de phases du PTFE extrait de [89] 
 Zone II : Pour des températures inférieures à 292 K (19 °C), le système cristallin est 
proche d’un triclinique parfait. 
 Zone IV : Entre 292 K (19 °C) et 303 K (30 °C), le système cristallin passe du 
triclinique à l’hexagonal. 
 Zone I : Pour des températures supérieures à 303 K (30 °C), le système cristallin 
devient pseudo-hexagonal, il est décrit comme une structure hexagonale déformée 
selon l’axe c. 
 Zone III : Pour des pressions supérieures à 0,5 GPa, le PTFE subit un changement de 
conformation hélicoïdale vers la conformation zigzag planaire.  
La température de transition vitreuse (Tg) de ce polymère est difficile à observer par les 
méthodes calorimétriques. Il est cependant possible d’observer les effets de la transition sur 
le comportement viscoélastique du matériau qui met en évidence Tα, la température 
correspondant à la manifestation mécanique de la transition vitreuse. Cette transition 
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viscoélastique est observable par, à la fois une chute importante du module conservatif et un 
pic du module dissipatif. 
De nombreux auteurs ont proposé d’utiliser non pas Tg mais T, obtenue grâce à l’analyse 
mécanique dynamique (AMD). Cependant une discussion subsiste quant à la relation entre 
ces deux températures. [90]–[92] 
En effet, en fonction des auteurs, la position de T est positionnée sur une large gamme de 
température. Dlubek et al [93], et Calleja et al [92], ont appliqué au PTFE, le concept de 
phase amorphe mobile (MAF) et phase amorphe rigide (RAF). La Figure 14 montre une 
vision schématique des différentes phases. [92] 
 
Figure 14 : Schéma extrait de [92] des différentes phases dans le PTFE 1) fraction amorphe mobile 2) 
fraction amorphe rigide 3) phase cristalline 
Cette hypothèse permet d’expliquer les écarts importants entre les valeurs proposées pour la 
localisation de la manifestation mécanique de la transition vitreuse. Il existe donc deux 
manifestations de la transition vitreuse. Une, située à haute température concernant la phase 
amorphe contrainte et située entre les cristallites. Une autre, située à basse température 
concernant la phase totalement amorphe sans interaction avec les cristallites.  
L’inertie chimique du PTFE contribue à lui donner de remarquables caractéristiques 
physiques et diélectriques et permet son emploi comme isolant. Il n’absorbe pas l’ humidité 
et de ce fait, sa résistivité même après immersion prolongée dans l’eau reste 
élevée : 1015 .cm. Il possède de plus une rigidité diélectrique intéressante : 17,2 à 
36 kV/mm. [42][43][94] 
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Le PTFE utilisé pour cette étude possède un haut poids moléculaire (> 106 g.mol-1) et un fort 
taux de cristallinité (≈ 80 %). Il se présente sous la forme d’un ruban d’épaisseur 100 µm ± 
2 µm.  
2.1.2 Poly(imide) / PI 
Le poly(imide) (PI) utilisé est un thermoplastique - Kapton HN - développé par Dupont et 
commercialisé en 1962. La présence de fonctions imides et de cycles aromatiques dans la 
chaîne macromoléculaire (Figure 15) le rend rigide et impacte fortement sa capacité à 
cristalliser. Il est donc totalement amorphe, transparent et de couleur ambrée. 
 
Figure 15 : Unité constitutive du poly(imide) Kapton 
Il existe dans le commerce une grande variété de poly(imides) thermoplastique. Les différents 
précurseurs utilisés lors de la synthèse permettent de faire varier la structure chimique et donc 
les propriétés. 
Le poly(imide) Kapton a une transition vitreuse située entre 360 °C et 410 °C. Ce polymère 
est réputé pour son excellente tenue en température (dégradation isotherme < 0,01 %/h à 
300 °C) notamment avec une température de dégradation de l’ordre de 560 °C. Dans ce 
manuscrit, les termes PI et poly(imide) feront référence au poly(imide) Kapton. 
Contrairement au PTFE qui est apolaire et hydrophobe, le PI est polaire et donc sensible à 
l’humidité. Ses propriétés diélectriques se trouvent donc impactées en milieu humide: sa 
rigidité diélectrique varie entre 118 et 300 kV/mm en fonction de l’humidité relative. 
Les poly(imides) possèdent des propriétés qui justifient leur utilisation pour des applications 
hautes performances. Leur photosensibilité est utilisée pour la fabrication de composants 
microélectroniques; leur haute tolérance aux rayonnements et leurs propriétés mécaniques 
permettent leur application en environnement spatial. Malgré la difficulté de mise en œuvre 
due à la fois à leur insolubilité et à leur haute température de transition, leur excellente rigidité 
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diélectrique et leur grande stabilité thermique font des poly(imides) des matériaux très 
adaptés aux applications aéronautiques. [49][52][95] 
Dans cette étude, les films de poly(imide) Kapton HN fournis par Goodfellow se présentent 
sous la forme de feuilles d’épaisseur 50 µm. 
2.1.3 Protocole de vieillissement 
Le vieillissement des échantillons étudiés ici a été réalisé sous contraintes thermiques dans 
un four sous atmosphère oxydante (air). Les échantillons, préalablement découpés aux 
dimensions nécessaires aux futures analyses, ont été placés dans le four à la température de 
450 °C sur une plaque d’aluminium. Ce choix d’isotherme a été fait à partir de l’étude statique 
en ATG. 
Le suivi de l’avancement du vieillissement chimique induit par les contraintes thermo-
oxydatives est effectué à partir de la perte de masse (Δm). Les échantillons ayant été pesés 
avant et après vieillissement à l’aide d’une balance de précision d’une résolution de 10-5 g. 
 𝛥𝑚 =  𝑚𝑡−𝑚0
𝑚0
 × 100  (11) 
Avec : m0 la masse du matériau avant vieillissement et mt la masse du matériau après un 
vieillissement d’une durée t.
2.2 Analyse thermique 
2.2.1 Analyse thermogravimétrique 
Le dispositif d’analyse thermogravimétrique (ATG) est constitué d’une enceinte permettant 
un contrôle de l’atmosphère de l'échantillon (oxydante ou inerte), d’un four qui gère la 
température, d’une balance à fléau, et de thermocouples pour mesurer la température. Le tout 
est relié à un ordinateur permettant de contrôler et d’enregistrer l’ensemble des paramètres 
expérimentaux. Les mesures ATG sont réalisées en utilisant une TGA Q50 de TA 
Instruments. 
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2.2.1.1 Etude dynamique 
L’utilisation la plus classique d’une ATG est la mesure de la variation de masse d’un 
échantillon soumis à une rampe de température de l’ambiante jusqu'à 1000 °C. La perte de 
masse peut être reliée à la décomposition thermique, à l’évaporation des composés volatiles, 
à des phénomènes de désorption ou de dégradation, etc. Le gain de masse peut correspondre 
à des phénomènes d’oxydation sous air, par exemple. 
Les échantillons, dont la masse doit être comprise entre 5 et 20 mg afin de maximiser le 
rapport signal sur bruit, ont été chauffés de la température ambiante jusqu’à 1000 °C sous air 
et sous azote. La température de dégradation variant fortement avec la cinétique de montée 
en température, la rampe est fixée à 15 °C/min. 
2.2.1.2 Etude statique 
L’étude isotherme est une méthode très utile permettant de définir le domaine de stabilité en 
température des matériaux. La variation de masse a été mesurée à différentes isothermes 
(350, 400, 450, 500 °C) pendant 240 minutes afin d’observer la stabilité thermique des deux 
matériaux et tenter d’identifier le phénomène de dégradation mis en jeu. 
2.2.2 Analyse calorimétrique diatherme active 
2.2.2.1 Principe de la mesure 
L’analyse calorimétrique diatherme (ACD) est une technique particulièrement utile pour 
l’étude de la structure physique des polymères. Elle permet l’observation des différentes 
transitions caractéristiques telles que la transition vitreuse, la fusion et la cristallisation. 
L’ACD consiste en l’étude du flux de chaleur entre un échantillon et une référence (coupelle 
en aluminium). À l’instar de l’analyse thermogravimétrique, elle peut être utilisée en 
dynamique, c.à.d. lors d’une rampe en température ou en statique lorsque le matériau est 
soumis à une isotherme.  
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2.2.2.2 Dispositif expérimental 
L’ACD dite « active » ou à compensation de puissance, est constituée de deux fours isolés 
thermiquement. Les résistances thermiques situées sous les fours vont permettre de maintenir 
un écart de température nul entre l’échantillon et la référence lors de la rampe. Ainsi la 
différence d’énergie électrique utilisée pour maintenant ΔT = 0 °C permettra de déterminer 
le flux de chaleur échangé. 
Les mesures ont été réalisées sur une DSC 7 de Perkin Elmer. Les thermogrammes 
dynamiques ont été obtenus par une succession de 3 rampes, à la vitesse de 10 °C.min-1 de 
50 à 400 °C sous un flux d’azote..
2.3 Analyse de la structure chimique 
2.3.1 Spectroscopie Infrarouge à transformée de Fourier 
2.3.1.1 Principe de la mesure 
La spectroscopique infrarouge est un outil puissant utilisé pour l’analyse et la caractérisation 
des matériaux organiques. Elle est basée sur l’absorption et l’atténuation d’une onde 
électromagnétique selon les degrés de liberté des liaisons chimiques (déformation, 
élongation, torsion) spécifiques de leur environnement moléculaire. Le domaine de 
fréquences de vibrations est généralement situé dans l’infrarouge (longueur d’onde comprise 
entre 700 nm et 1 mm).  
Le signal peut être obtenu par transmission / absorption ou par réflexion. Les spectres ainsi 
recueillis peuvent être comparés à des bases de données de spectres de référence afin 
d’identifier les liaisons chimiques en présence. 
L’analyse par transmission présente la meilleure résolution, le meilleur rapport signal sur 
bruit et permet une analyse dans tout le volume du matériau. Elle consiste simplement à 
récupérer le signal transmis après passage au travers du matériau. Cette technique nécessite 
cependant un film d’épaisseur suffisamment fine et uniforme. [96] 
L’analyse en réflexion est plus adaptée pour la caractérisation de surface et des revêtements 
sur les matériaux. En réflexion totale atténuée (Attenuated Total Reflectance, ATR) le 
rayonnement infrarouge forme un angle d’incidence supérieur à l’angle critique de réflexion 
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totale (ce dernier dépend à la fois des indices de réflexion du cristal et de l’échantillon) avec 
la surface. Le rayonnement subit alors de multiples réflexions à l’interface entre la surface 
de l’échantillon et un cristal transparent aux infrarouges avant d’être récupéré par le détecteur 
(Figure 16).[96] 
La profondeur de pénétration dp du faisceau dans l’échantillon (n’excédant pas quelques µm) 
est définie par la relation suivante :  








]  (12) 
Avec : nc et ns respectivement l’indice de réfraction du cristal ATR et de l’échantillon, λc la 
longueur d’onde dans le cristal et θ l’angle d’incidence du faisceau par rapport à la normale 
dans le cristal. 
 
Figure 16 : Schéma de principe de L'IR ATR  
Pour cette étude, la spectroscopie IR en transmission est exclue à cause de l’épaisseur des 
films de polymère. Tous les spectres ont donc été acquis en ATR. 
2.3.1.2 Dispositif expérimental 
Les spectres présentés pour cette étude ont été acquis avec un spectromètre Nicolet 5700 FT-
IR équipé d’un module ATR Smart Orbit à cristal diamant. L’interférogramme mesuré dans 
le domaine temporel est converti en fonction de la longueur d’onde λ grâce à une transformée 
de Fourier. Les spectres sont représentés en fonction du nombre d’onde 1/λ. Chaque spectre 
s’étend de 400 à 4000 cm-1 avec une résolution de 1 cm-1. Les spectres présentés sont le 
résultat de la moyenne de 32 spectres acquis consécutivement. 
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2.3.2 Spectroscopie par résonance magnétique nucléaire du solide 
La spectroscopie par résonance magnétique nucléaire du solide (RMN du solide) est une 
méthode qui permet d’étudier la structure chimique des matériaux polymères. Dans le cas 
d’une étude de vieillissement, elle autorise l’observation des modifications induites par les 
contraintes appliquées à l’environnement chimique des atomes (tels que le carbone, 
l’hydrogène ou encore le fluor) permettant ainsi de mettre en évidence une éventuelle 
réticulation. 
2.3.2.1 Principe de la mesure 
En l’absence de champ magnétique externe, les moments de spin des noyaux d’un échantillon 
sont distribués uniformément. Il en résulte un moment magnétique total nul. Placé dans un 
champ magnétique B0, le spin précesse autour de l’axe de B0 à une vitesse angulaire 𝜔0 =
𝛾𝐵0  avec γ le rapport gyromagnétique du noyau. La RMN consiste en la mesure de la 
transition de moments angulaires du spin nucléaire entre deux niveaux de différence 
d’énergie ΔE tel que Δ𝐸 = 𝛾𝐵0. La fréquence de résonance associée appelée « fréquence de 
Larmor » est définie par :  






   (13) 
La mesure consiste à perturber l’équilibre des spins du matériau en provoquant des transitions 
entre les différents niveaux d’énergie à l’aide d’une impulsion radiofréquence 
perpendiculaire à B0 de fréquence υ1 pendant un temps très court. La présence de champs 
magnétiques locaux induits par la précession des spins provoque des décalages en fréquence 
lors du retour à l’équilibre (relaxation). Il est ainsi possible de mesurer le décalage des 
fréquences dépendant de l’environnement chimique du noyau. 
Les spectres RMN sont exprimés à partir du déplacement chimique δ par rapport à une 
référence. Les spectromètres sont calibrés de manière à connaitre la fréquence de résonance 
de la référence utilisé quand celui-ci est placé dans un champ magnétique B0 de 9,395 T. Le 
déplacement chimique associé aux décalages des fréquences de résonance est calculé à partir 
de la relation suivante :  
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 𝜈0 =  10
6 ν−νref
𝜈𝑟𝑒𝑓
   (14) 
Avec : υ et υref respectivement la fréquence mesurée et la fréquence de résonance de la 
référence 
L’anisotropie des déplacements chimiques causée par les matériaux à l’état solide nécessite 
l’application d’une rotation mécanique à l’échantillon pour moyenner l’interaction dipolaire 
magnétique: cette technique est appelée Magic Angle Spinning (MAS). L’angle magique θ 
est définie pour 3𝑐𝑜𝑠2𝜃 − 1 = 0 soit θ = 54,7° 
 
Figure 17 : Principe de la RMN du solide MAS 
La Cross Polarization – MAS (CP-MAS) permet quant à elle d’augmenter la sensibilité des 
noyaux rares par transfert de la polarisation importante d’un noyau 1H à un noyau plus 
faiblement polarisé comme le 19F. [97]–[99] 
2.3.2.2 Dispositif expérimental 
L’acquisition des spectres de RMN du solide a été réalisée au Laboratoire de Chimie de 
Coordination (LCC) du CNRS à Toulouse sur un spectromètre Brucker Advance 400WB 
équipé d’une tête de mesure double résonance de 2,5 mm avec une fréquence de rotation à 
l’angle magique variable de 8, 11 et 12 kHz. 
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2.3.3 Essais de sorption dans l’éthanol 
Les essais de sorption sont un moyen très pratique pour mettre en évidence un changement 
dans la structure chimique d’un matériau. En effet, le vieillissement sous contrainte induit 
des modifications de la structure chimique, telle que de la réticulation ou de la scission de 
chaîne, pouvant modifier les mécanismes de diffusion dans le polymère. 
Pour cela il convient d’étudier la cinétique et le profil de diffusion d’un pénétrant au cours 
du temps. Les différents mécanismes de diffusion en fonction de la géométrie du matériau 
ont été très largement abordés dans la littérature. [100] 
2.3.3.1 Principe de la mesure  
Le coefficient de diffusion du pénétrant dans le matériau peut être déterminé si les données 
expérimentales du test de gonflement suivent une loi de diffusion de type Fick. Selon Alfrey 




= 𝐾𝑡𝑛  (15) 
Avec : m∞ la masse à saturation et K une constante. 
Alfrey et al distinguent trois mécanismes d'absorption différents en fonction de la valeur du 
paramètre n : 
 Pour n = 1/2, le mécanisme d'absorption correspond à la loi de Fick et dans ce cas, le 
paramètre K est directement proportionnel au coefficient de diffusion. 
 Pour n = 1, le mécanisme est appelé diffusion de type II. Dans ce cas, le paramètre K 
est associé à la vitesse du front de diffusion.  
 Pour 0,5 < n < 1, ce cas fait référence à une diffusion anormale qui ne permet aucune 
interprétation physique du paramètre K. Ce phénomène est observé pour la diffusion 
des polymères en particulier lors d’absorption à l'état vitreux [101]–[104] 
Ce comportement peut s'expliquer par la différence de temps de relaxation caractéristique 
des macromolécules en dessous et au-dessus de la transition vitreuse. En dessous de la 
transition vitreuse, le temps de relaxation des macromolécules est supérieur au temps 
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caractéristique de la diffusion ; la diffusion est alors limitée par la mobilité des 
macromolécules et conduit à un mécanisme de diffusion anormale [21]. 
Par contre, si la mobilité des chaînes macromoléculaires est plus rapide que la vitesse de 
diffusion, le temps caractéristique de la macromolécule devient plus faible que le temps de 
diffusion : l'absorption est alors contrôlée par la diffusion du pénétrant et peut être ajustée 
par la loi de Fick. 
2.3.3.2 Protocole expérimental 
Le PTFE n’absorbe pas de solvant conventionnel. Les essais de sorption ont donc été 
uniquement effectués sur des films de PI. Ces film PI sont de 50 µm d’épaisseur et de 
400 mm² de surface. Les échantillons ont été séchés sous vide dans un dessiccateur pendant 
une semaine pour éliminer l'eau résiduelle et pesés avant d'être immergés dans un excès 
d'éthanol. Les échantillons ont été régulièrement pesés afin de mesurer la quantité d'éthanol 
absorbée.
2.4 Analyse des propriétés mécaniques 
Les transitions physiques d’un polymère (transition vitreuse, transition cristalline par 
changement de variétés allotropique etc.) se manifestent sur ses propriétés mécaniques et plus 
particulièrement sur ses modules mécaniques (module d’élongation E et module de 
cisaillement G). Au cours du vieillissement d’un matériau, un éventuel changement dans la 
structure chimique de celui-ci peut impacter ces modules. L’analyse mécanique dynamique 
permet de suivre l’évolution du module en fonction de la température et de la fréquence de 
sollicitation. [105][106] 
2.4.1 Principe de la mesure 
La déformation sinusoïdale 𝛾∗(𝜔) =  𝛾0𝑒𝑖𝜔𝑡 d’un matériau implique l’établissement d’une 
contrainte 𝜎∗(𝜔, 𝑇) =  𝜎0𝑒𝑖(𝜔𝑡+𝛿)  de même pulsation  que la déformation, avec un 
déphasage  dû au comportement viscoélastique du matériau. 
Le module mécanique est une grandeur complexe définie par :  
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′ (𝑇) + 𝑖𝑀𝜔
′′(𝑇)  (16) 
Avec : 𝑀𝜔′ (𝑇) le module conservatif  
 𝑀𝜔′′(𝑇) le module dissipatif  
On en déduit le facteur de perte tan 𝛿 : 




  (17) 
Le module conservatif M' est associé à la composante élastique et M’’ à la composante 
visqueuse du matériau. 
2.4.2 Dispositif expérimental  
Les analyses ont été réalisées sur un rhéomètre Ares G2 commercialisé par TA Instruments. 
Le rhéomètre permet une utilisation en mode dynamique en configuration cisaillement ou 
élongation. 
 
Figure 18: Schéma de principe de la mesure du module mécanique dynamique modifié de [107] 
2.4.2.1 Essais de cisaillement  
Afin d’optimiser le rapport signal sur bruit, il convient de prioriser une étude en cisaillement 
dynamique dans le but d’extraire le module de cisaillement dynamique 𝐺𝜔∗ (𝑇). Les mesures 
ont été réalisées sur des éprouvettes de PTFE de 12 mm de large pour 35 mm de longueur et 
d’une épaisseur de 1 mm. Les analyses ont été effectuées dans la gamme de température 
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[-130 °C ; 360 °C] à 3 °C/min avec une déformation imposée de 0,1 % à une fréquence de 
1 Hz. 
Cependant pour des échantillons de faible épaisseur tels que le ruban de PTFE (≈ 100 µm) 
ou les films de PI (≈ 50 µm) la tenue mécanique n’est pas suffisante pour permettre un bon 
rapport signal/bruit. Ils doivent donc être analysés en élongation dynamique. 
2.4.2.2 Essais d’élongation 
Le mode élongation dynamique permet d’extraire le module d’élongation dynamique 𝐸𝜔∗ (𝑇). 
Cette technique autorise l’étude de films fins. Cependant la déformation imposée étant plus 
faible, la mise en évidence de certains phénomènes de relaxation peut être plus délicate. Les 
mesures en élongation dynamique ont été réalisées sur des éprouvettes de PTFE de 12 mm 
de large pour 35 mm de longueur et d’une épaisseur de 100 µm. Les analyses ont été 
effectuées dans la gamme de température [-130 °C ; 360 °C] à 3 °C/min avec une déformation 
imposée de 0,07 % à une fréquence de 1 Hz. La force axiale a été fixée à 0,40 N (soit 40 gf). 
Les éprouvettes de PI de 12 mm de large pour 35 mm de longueur et d’une épaisseur de 
50 µm ont été étudiée sur la même gamme de température et de fréquence. La déformation 
est imposée à 0,05 % et la force axiale à 0,1 N (10 gf).
2.5 Etude des relaxations diélectriques et du transport de charge 
2.5.1 Spectroscopie diélectrique dynamique 
La spectroscopie diélectrique dynamique (SDD) est une technique très utilisée pour l’étude 
à la fois des modes de relaxation dipolaire et du transport de charge dans les matériaux 
polymères. [108] 
L’application d’un champ électrique E à un matériau implique une polarisation 
macroscopique résultant de la somme des orientations des moments dipolaires permanents et 
induits. La polarisation P est définie par :  
 𝑃(𝜔) = ( ∗ − 1) 0𝐸(𝜔)  (18) 
Avec : ε0 la permittivité du vide, ε* la permittivité diélectrique complexe du matériau et ω la 
pulsation. 
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Les contributions à la polarisation sont d’origines différentes. En effet, elles peuvent être 
séparées en plusieurs contributions en fonction de leur temps de relaxation caractéristique 
comme cela est reporté dans le  
Tableau 4. 
La permittivité électrique complexe ε* qui caractérise la réponse du matériau est définie par :  
 ε∗(ω) = ε′(ω) − iε′′(ω)  (19) 
La partie réelle ε’(ω) est associée aux phénomènes capacitifs. Elle est en phase avec le champ 
électrique. La partie imaginaire ε′′(ω)  associée à la composante dissipative de ε*, en 
quadrature de phase avec le champ électrique, est à l’origine des pertes d’énergie électrique. 
Tableau 4 : Représentation des différents mécanismes de polarisation 
Polarisation électronique : 
Déformation du nuage électronique 
τ ≈ 10-15 s  
 
Polarisation ionique : 
Déformation des liaisons chimiques 
10-12 < τ < 10-11 s 
 
Polarisation dipolaire : 
Orientation des dipôles selon le 
champ électrique 
10-9 < τ < 10-5 s 
 
Polarisation interfaciale : 
Accumulation de charge aux 
frontières des différentes phases 
τ > 103 s 
 
2.5.1.1 Principe de la mesure 
La spectroscopie diélectrique dynamique consiste en la détermination de l’impédance 
complexe Z* du matériau lorsque celui-ci est soumis à une tension électrique sinusoïdale 
U*(ω) = U0 eiωt. Le matériau sous forme de film mince est placé entre deux électrodes 
Chapitre 2 : Matériaux et méthodes 
 
50 
métalliques circulaires. L’application d’une tension sinusoïdale aux bornes des électrodes 
induit un courant I*(ω) de même fréquence mais déphasé de φ par rapport à U*(ω). 
 𝐼∗(𝜔) = 𝐼0 𝑒𝑖𝜔𝑡−𝜑  (20) 
Les mesures de I*(ω).et U*(ω) permettent de remonter à l’impédance complexe Z*(ω) à partir 
de la relation suivante :  
 𝑍∗(𝜔) = 𝑈
∗(𝜔)
𝐼∗(𝜔)
  (21) 
La Figure 19 présente le principe du dispositif expérimental permettant d’extraire Z* en 
fonction de la fréquence et de la température. 
 
Figure 19: Schéma de principe de la spectroscopie diélectrique dynamique 
L’impédance complexe permet de déterminer la permittivité diélectrique du matériau en 
utilisant l’équation :  
 ∗(𝜔) = 1
𝑖𝜔𝐶0𝑍
∗(𝜔)
  (22) 
Avec : 𝐶0 =  0
𝑆
𝑙
 la capacité du condensateur dans le vide dépendant de la surface des 
électrodes S et de l’épaisseur de l’échantillon l. 
2.5.1.2 Analyse des phénomènes de relaxation diélectrique 
Le modèle de Debye décrit la réponse d’un diélectrique parfait, présentant un phénomène de 
perte diélectrique centré autour d’un temps de relaxation unique. Dans les polymères, les 
modes de relaxation présentent une distribution des temps de relaxation. Afin de prendre en 
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compte la complexité de la réponse, il est nécessaire d’effectuer un ajustement des modes de 
relaxation à partir de l’équation paramétrique d’Havriliak-Negami [109][110] : 




  (23) 
Avec : ε∞ et  εs les limites haute et basse fréquence de la permittivité relative, ω la pulsation, 
𝜏𝐻𝑁 le temps de relaxation caractéristique moyen de la distribution, 𝛼𝐻𝑁 et 𝛽𝐻𝑁 les 
paramètres d’ajustement décrivant respectivement la largeur et la symétrie de la 
distribution. 
Notons que pour 𝛼𝐻𝑁 =  𝛽𝐻𝑁 = 1 l’équation paramétrique correspond au modèle de Debye. 
Les temps de relaxation des différents modes dépendent de la température. Il est possible de 
distinguer deux types de dépendance : 
 Dépendance de type Arrhenius : 
Dans l’état vitreux, les modes de relaxations ont une dépendance en température de type 
Arrhenius. Ces modes sont activés thermiquement, et la dépendance en température peut être 
décrite par l’équation suivante : 
 𝜏(𝑇) = 𝜏0 exp (
Δ𝐻
𝑅𝑇
)  (24) 
Avec : 𝜏0 un facteur pré-exponentiel, ΔH l’énergie d’activation (kJ.mol-1) et R la constante 
des gaz parfaits (kJ.mol-1.K-1) 
 Dépendance de type Vogel-Tammann-Fulcher : 
Dans l’état caoutchoutique, les modes de relaxations sont susceptibles de suivre une 
dépendance en température de type VTF activée par le volume libre. Pour T < T∞ le volume 
libre est faible mais au passage de T∞ le volume libre subit une dilatation thermique 
(coefficient αf) permettant des réarrangements configurationnels. La dépendance en 
température des temps de relaxation est alors décrite par : [111] 
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 𝜏(𝑇) = 𝜏0𝑉𝑇𝐹  exp (
1
𝛼𝑓(𝑇−𝑇∞)
)   (25) 
Avec : 𝜏0𝑉𝑇𝐹 un facteur pré-exponentiel 
2.5.1.3 Identification des mécanismes de conduction 
La spectroscopie diélectrique dynamique permet également de déterminer la conductivité 
électrique complexe σ∗(ω) = σ′(ω) + iσ′′(ω) directement liée à la permittivité diélectrique 
complexe par la relation suivante :  
 σ∗(ω) = σDC + iωε0ε∗(ω)  (26) 
Avec : 𝜎𝐷𝐶 composante associée au transport de charges libres dans le matériau. 
Il est donc possible, à basse fréquence et en présence de plateaux de conductivité, d’extraire 
la partie réelle de la conductivité, 𝜎𝐷𝐶 , associée au transport de charges libres. Le mécanisme 
de conduction peut être identifié en utilisant l’équation proposée par Jonsher. [112] 
 σ′(ω) = σDC + AωS  (27) 
2.5.1.4 Dispositif expérimental 
Le spectromètre BDS 4000 de Novocontrol a été utilisé pour l’analyse des relaxations 
diélectriques. Une tension électrique sinusoïdale de 0 à 3 V. est générée. La gamme de 
fréquence accessible est de 10-2 Hz à 106 Hz. L’analyseur Alpha-A mesure à la fois le courant 
et le déphasage de ce dernier par rapport à la tension. Il permet la mesure de la capacité 
complexe et donc de la permittivité diélectrique complexe. L’échantillon est maintenu en 
isotherme lors du balayage en fréquence à l’aide d’un dispositif de régulation thermique à 
flux d’azote, avec une gamme de température accessible de -150 °C à 250 °C. 
Ce dispositif permet d’observer les polarisations d’orientation dipolaire et interfaciale mais 
aussi le transport de charges libres. 
La configuration condensateur plan des échantillons impose une grande surface d’électrodes 
pour maximiser le rapport signal / bruit et une faible épaisseur afin de polariser le matériau 
dans l’intégralité du volume. 
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Les électrodes choisies pour cette étude ont un diamètre de 40 mm. Les échantillons de PI et 
de PTFE ont des épaisseurs respectives de 50 µm et 100 µm 
2.5.2 Courants de dépolarisation ThermoStimulés 
L’analyse des Courants de dépolarisation ThermoStimulés (CTS) a montré son intérêt dans 
l’étude du comportement diélectrique des polymères. [113] 
2.5.2.1 Principe de la mesure 
Le matériau est soumis à un champ de polarisation statique EP à une température TP durant 
un temps tP de manière à polariser les dipôles dont le temps de relaxation à la température Tp 
est suffisamment court. Les dipôles sont figés lors du refroidissement jusqu’à la température 
Tcc à laquelle le champ de polarisation est court-circuité. Le matériau est ensuite soumis à 
une rampe en température durant laquelle le courant de dépolarisation, associé au retour à 
l’équilibre des entités relaxantes, est enregistré en fonction de la température. 
 
Figure 20 : Principe des Courants de dépolaarisation ThermoStimulés 
2.5.2.2 Dispositif expérimental 
Les mesures de courant de dépolarisation thermo-stimulés ont été réalisées sur un 
appareillage mis au point et développé par l’équipe Physique des Polymères du CIRIMAT. 
Le champ de polarisation appliqué aux échantillons est de 10 kV.mm-1 pendant une durée de 
2 minutes sous atmosphère contrôlée d’hélium à 200 °C. L’échantillon est ensuite refroidi 
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à -160 °C où la température est maintenue pendant 2 minutes après court-circuit. 
L’échantillon est ensuite soumis à une rampe en température de 7 °C.min-1 jusqu’à 180 °C 
durant laquelle est mesuré le courant de dépolarisation par un électromètre. 
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Chapitre 3 : Recherche et analyse de marqueurs de 
vieillissement du PTFE 
 
L’étude des phénomènes de vieillissement des matériaux passe par une recherche préalable 
de marqueurs pertinents de ce vieillissement. Les marqueurs sont les paramètres influencés 
par le vieillissement dont le suivi permet d’évaluer la progression. 
Ce chapitre est consacré à la recherche et à l’analyse de marqueurs potentiels du 
vieillissement du PTFE. La première partie présente la caractérisation de la structure physico-
chimique et les propriétés mécaniques du matériau à l’état initial, qui servira ensuite de 
référence. La deuxième partie est dédiée au phénomène d’interdiffusion du PTFE et à ses 
effets sur les propriétés initiales. La troisième partie se concentre sur les effets du 
vieillissement sous des contraintes thermo-oxydatives et analyse les différences de 
comportement lors du vieillissement des échantillons avant et après interdiffusion.
3.1 Caractérisation du matériau à l’état initial 
Comme indiqué à la section 1.2.2.2, le PTFE constitue la couche d’isolation externe et 
majoritaire des câbles.  
3.1.1 Etude de la stabilité thermique 
La stabilité thermique du PTFE a été analysée par ATG en isotherme et sous une rampe en 
température. 
3.1.1.1 Etude statique 
L’étude isotherme est réalisée sous atmosphère oxydante. Le matériau est soumis à une 
première rampe en température de 20 °C.min-1 jusqu’à l’isotherme choisie. La perte de masse 
est mesurée lors du maintien en température pendant 240 minutes. L’évolution de la perte de 
masse du PTFE soumis à quatre isothermes (350, 400, 450 et 500 °C) est représentée sur la 
Figure 21. 




Figure 21: Stabilité thermique isotherme du PTFE à l'état initial 
Pour des températures inférieures à 400 °C, la perte de masse est très faible. La pente associée 
à l’isotherme 400 °C est de 0,2 %.h-1. Dès 450 °C la cinétique de dégradation accélère : la 
perte de masse est significative et atteint 3,4 %.h-1. Au-delà de 450 °C, la dégradation se 
produit avant même d’atteindre l’isotherme. 
A partir de cette étude de dégradation et pour la suite de ces travaux, nous avons fait le choix 
de l’isotherme 450 °C pour la réalisation des vieillissements thermo-oxydatifs. Bien que la 
dégradation soit visible dès 400 °C, l’isotherme 450 °C permet la production d’échantillons 
vieillis de manière significative dans un temps raisonnable pour cette étude. Comme nombre 
d’études antérieures [114][115], ce choix repose sur l’hypothèse que l’élévation de 
température accélère les réactions associées au vieillissement sans altérer leur nature [116]. 
Cette hypothèse a été vérifiée par des études sur le PEEK lors de vieillissements isothermes 
au-dessous et au-dessus de la fusion : le mécanisme de vieillissement par réticulation n’est 
pas modifié. [117]–[119] 
3.1.1.2 Etude dynamique 
L’étude dynamique consiste à mesurer la masse du matériau soumis à une rampe en 
température de 15 °C.min-1 sous différentes atmosphères. Les Figures 22 et 23 représentent 
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l’évolution de la masse du PTFE en fonction de la température (ATG), ainsi que la dérivée 
du signal (DATG), respectivement sous atmosphère inerte et oxydante. 
 
Figure 22 : Thermogrammes ATG et DATG du PTFE sous atmosphère inerte 
Sous atmosphère inerte, le PTFE présente un mécanisme de dégradation en deux étapes bien 
identifiées dans la littérature [76]–[82]. La première étape, à 574,2 °C, est associée à une 
réaction du premier ordre produisant des radicaux libres en extrémités de chaînes.  
La seconde étape à 608,4 °C, avec une cinétique plus élevée, a été associée à la réaction entre 
les radicaux libres et les macromolécules. Celle-ci produit du tétrafluoroéthylène C2F4 volatil 
ne pouvant réagir dans une atmosphère inerte. Elle aboutit à la dégradation complète du 
polymère. La présence d’un unique produit de réaction sous forme de monomère indique 
qu’il s’agit d’un mécanisme de dépolymérisation. 
Sous atmosphère oxydante, le mécanisme de dégradation présente les mêmes deux étapes. 
Cependant, il est facile de constater un décalage des maxima de dégradation vers les basses 
températures : 536,2 °C pour la première étape, et 575,5 °C pour la deuxième. 
L’influence de l’atmosphère oxydante est assez faible sur les cinétiques de dégradation. Pour 
la première étape, la valeur de la dérivée augmente peu : de 1,0 %.°C-1 à 1,2 %.°C-1. Par 
contre, pour la deuxième étape, la valeur est fortement accélérée : de 1,8 %.C-1 à 3,1 %.°C-1. 
Il y a donc une légère augmentation du taux de scission lors de la première étape et une forte 
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augmentation des réactions entre les radicaux et les macromolécules. De plus, la réaction 
entre les produits volatils et l’oxygène tend à produire des effluents oxydés tels que du CO, 
CO2 et COF2. La présence de ces derniers modifie le mécanisme de dépolymérisation en 
mécanisme de scission de la chaîne principale sous atmosphère oxydante. [77][120]  
 
Figure 23 : Thermogrammes ATG et DATG du PTFE sous atmosphère oxydante 
L’étude de la stabilité thermique du PTFE montre que les phénomènes de dégradations 
interviennent à hautes températures. L’étude statique a mis en évidence que la stabilité 
thermique du matériau permet une utilisation prolongée jusqu’à 350 °C. De plus l’étude 
dynamique montre que le matériau peut supporter des pics de température de l’ordre de 
500 °C sur de courtes durées. Ces résultats justifient l’emplois du PTFE pour des applications 
industrielles hautes performances. 
3.1.2 Etude de la structure chimique 
À l’instar du poly(éthylène), le PTFE possède une structure chimique très simple. La 
disposition symétrique des atomes de fluor le long de la chaîne carbonée et son caractère 
globalement apolaire lui confère ses excellentes propriétés. L’étude de la structure chimique 
a été réalisée par spectroscopie IRTF en mode ATR et RMN du solide. La Figure 24 montre 
le résultat de l’acquisition de 32 spectres IR successifs du PTFE à l’état initial. Elle a été 
volontairement limitée aux intervalles de nombre d’onde présentant des bandes d’absorption. 




Figure 24 : Spectre FTIR ATR du PTFE à l'état initial 
L’identification des bandes IR et leur association aux modes de vibrations sont rapportées 
dans le Tableau 5. [120]–[123] 
Tableau 5 : Identification des bandes spectrales avec leurs modes de vibration 
Bandes IR 
(cm-1) 
Modes de vibration 
associés 
1200 - 1147 CF2 élongation symétrique 
638 CF élongation 
553 CF2 bascule 
501 CF2 agitation 
La présence de seulement deux types de liaisons et leurs symétries aboutissent à un spectre 
assez simple qui permet de déterminer l’origine de l’ensemble des bandes d’absorption. 
L’absence d’autres bandes d’absorption que celles liées au motif de la macromolécule permet 
d’attester de l’absence d’impuretés dans le matériau. 
Le constat est identique avec l’analyse par RMN du fluor (RMN 19F). Le spectre de RMN 
19F du PTFE, acquis en SP-MAS à une fréquence de 11 kHz, est représenté sur la Figure 25. 




Figure 25 : Spectre en RMN 19F en mode SP-MAS du PTFE à l'état initial 
Le spectre RMN 19F du PTFE présente un pic unique très intense à -123 ppm. Ce pic 
correspond aux liaisons CF2 de la macromolécule. Il est accompagné de bandes liées à la 
technique du Magic Angle Spinning qui permet d’éliminer les hétérogénéités du champ mais 
favorise l’apparition de bandes supplémentaires. [124] 
3.1.3 Etude de la structure physique 
L’ACD a été utilisée pour étudier la structure physique du matériau. Le thermogramme du 
PTFE qui a subi une rampe en température à 10 °C/min de 50 à 400 °C suivi d’un 
refroidissement jusqu’à 50 °C à la même vitesse est reporté sur la Figure 26. 
Lors de la montée en température, le thermogramme du PTFE montre une unique transition 
du premier ordre sous la forme d’un pic du flux de chaleur. Ce pic, dont le maximum est situé 
à 344,0 °C, est associé à la fusion de la phase cristalline du matériau. Son aire correspond à 
l’enthalpie de fusion. 
Le taux de cristallinité du matériau peut être déterminé à l’aide de la relation suivante : 
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 𝜒𝑐 =  
Δ𝐻𝑚
Δ𝐻∞
 × 100  (28) 
Avec : ΔHm l’enthalpie de fusion en J.g-1, et ΔH∞ l’enthalpie de fusion théorique du matériau 
100 % cristallin. 
Dans le cas du PTFE, la valeur de ΔH∞ est de 82 J.g-1 [93][125][126]. A l’état initial, 
l’enthalpie de fusion correspond à un taux de cristallinité de 77 %. 
 
Figure 26 : Thermogrammes ACD d’un film de PTFE à l’état initial 
Le pic présente un épaulement à sa base, situé à la température de 337,8°C. Il met en évidence 
deux distributions de taille de cristallites en lien avec la technique de mise en œuvre du film 
PTFE. Comme indiqué à la section 1.2.1.2.2, les contraintes de cisaillement lors de 
l’extrusion du matériau provoquent l’apparition de fibrilles entre les particules de PTFE [40]. 
Ces dernières vont favoriser la formation de plus petits cristallites fondant à plus basse 
température. 
Au cours du refroidissement, le pic de flux de chaleur à 313,8 °C correspond à la 
cristallisation du matériau. Contrairement au pic de fusion, celui-ci ne présente pas 
d’épaulement, ce qui indique la formation d’une phase cristalline dont la distribution de taille 
des cristallites est monomodale. 
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3.1.4 Analyse des relaxations mécaniques 
L’étude des phénomènes de relaxation mécanique du PTFE a été réalisée par analyse 
mécanique dynamique (AMD) utilisée en configuration élongation. La déformation imposée 
de 0,07 % est appliquée à une fréquence de 1 Hz lors d’une rampe en température de -135 °C 
à 360 °C avec une vitesse de 3 °C.min-1. Une force axiale de 0,4 N est maintenue constante 
lors de la mesure. 
La Figure 27 représente les thermogrammes des composantes conservatives 𝐸𝜔′ (𝑇)  et 
dissipatives 𝐸𝜔′′(𝑇)  du module d’élongation dynamique. Elle met en évidence plusieurs 
relaxations mécaniques. 
 
Figure 27 : Thermogrammes AMD du PTFE à l'état initial en élongation dynamique 
Entre 0 et 30 °C, l’important saut de module conservatif et le pic de module dissipatif 
traduisent la présence de la transition mécanique β associée à une transitions cristal-cristal 
[89], [127]–[129]. La chute de module conservatif est due à la réorganisation de la structure 
cristalline à la pression atmosphérique. La structure passant d’un système triclinique en 
dessous de 0 °C à une structure hexagonale jusqu’à 30 °C puis finalement, au-dessus de 
30 °C, une structure pseudo hexagonale déformée selon l’axe c. [130]–[132] 
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À -100 °C, la transition viscoélastique appelée γ est associée à la manifestation mécanique 
de la transition vitreuse. Elle libère la mobilité moléculaire de la phase amorphe permettant 
le réarrangement de la phase cristalline lors de la transition β. 
L’événement mécanique à haute température est associé à la fusion de la phase cristalline. 
Le PTFE possède de très grandes forces d’interactions électrostatiques qui lui confèrent une 
viscosité à l’état fondu très élevée. De ce fait, le module mécanique reste de l’ordre de 5 MPa 
à l’état fondu. 
3.1.5 Analyse des relaxations diélectriques 
Les phénomènes de relaxation diélectrique sont étudiés par Spectroscopie Diélectrique 
Dynamique (SDD). Cette technique donne la permittivité diélectrique complexe ε*(ω,T), 
dont la partie imaginaire ε’’ est associée aux pertes diélectriques. Elle permet aussi l’étude 
des mécanismes de transport de charges libres par l’intermédiaire de la partie réelle (σ’) de 
la conductivité dynamique σ*. 
Due au faible rapport signal/bruit l’étude des phénomènes de relaxations diélectriques sont 
difficilement observables avant interdiffusion comme le montre la carte de relaxation du 
PTFE avant interdiffusion présentée en Annexe 1. Les phénomènes de relaxations du PTFE 
seront donc étudiés après interdiffusion dans le chapitre suivant. 
3.2 Phénomène d’interdiffusion du PTFE 
L’analyse mécanique dynamique du PTFE à l’état initial a permis de mettre en évidence le 
maintien du module mécanique après la fusion. Ce comportement bien particulier est le 
résultat de sa forte viscosité à l’état fondu (de l’ordre de 1010 – 1012 Pa.s). Elle est due en 
partie à la grande masse molaire moyenne du PTFE (de l’ordre de 106 g.mol-1) mais aussi 
aux forces d’interactions électrostatiques des atomes de fluor.  
Lors de la fusion de la phase cristalline, la libération de la mobilité moléculaire permet 
l’interdiffusion des macromolécules de PTFE [42][94]. Ce phénomène permet l’obtention 
d’un matériau dense après recristallisation : la littérature fait souvent état d’un phénomène 
de «frittage*» du PTFE. Cependant, les mécanismes mis en jeu ici sont spécifiques des 
                                                 
* Terme jugé impropre pour les polymères 
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matériaux polymères et très différents de ceux impliqués lors du frittage des poudres. C’est 
pourquoi nous utiliserons la terminologie d’interdiffusion du PTFE. 
Ces mécanismes sont mis en jeu dans les assemblages soudés de matériaux polymères [133]. 
Quand la mobilité moléculaire apportée par la chaleur est suffisante, l’enchevêtrement 
résultant de la diffusion de deux polymères induit la formation d’une nouvelle interphase. Le 
cas du PTFE est particulier du fait que l’interdiffusion se produit entre les macromolécules 
de PTFE à l’état fondu. 
L’interdiffusion est un phénomène irréversible bien que la structure chimique ne soit pas 
modifiée. Nous allons analyser les effets de l’interdiffusion sur la stabilité thermique, la 
structure physique, le comportement thermomécanique et diélectrique du PTFE. 
3.2.1 Effet de l’interdiffusion sur la stabilité thermique 
Pour cette étude de stabilité thermique, l’interdiffusion du PTFE a été réalisée sous presse 
chauffante à la température de 360 °C pendant 5 minutes, entre deux plaques en aluminium. 
L’évolution en fonction de la température de la masse du PTFE et de sa dérivée, avant et 
après interdiffusion, est représentée sur les Figures 28 et 29, respectivement sous atmosphère 
inerte et oxydante. 
Sous atmosphère inerte, l’interdiffusion ne modifie pas le mécanisme de dégradation. Les 
deux étapes de formation de radicaux libres, suivies de leur propagation le long des chaînes 
polymères sont toujours présentes.  
Toutefois, on note un décalage des maxima vers les plus hautes températures. De plus, les 
cinétiques de dégradation, matérialisées par l’amplitude des pics de la dérivée, sont 
modifiées. Le premier pic montre une augmentation de la production de radicaux libres tandis 
que le second traduit une diminution de la scission de chaîne. Sous atmosphère inerte, le 
PTFE après interdiffusion s‘avère plus stable thermiquement. 
Sous atmosphère oxydante, après interdiffusion, l’amplitude de la seconde dégradation est 
plus importante et décalée vers les basses températures d’environ 10 °C. La première 
dégradation quant à elle voit son amplitude diminuer sans modification de sa position en 
température.  
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Cette évolution implique que l’interdiffusion provoque une diminution de la cinétique de 
formation des radicaux libres. Ces radicaux sont cependant plus réactifs en présence 
d’oxygène ce qui conduit à une dégradation plus importante des chaînes macromoléculaires. 
 
Figure 28: Thermogrammes ATG et DATG sous atmosphère inerte du PTFE avant interdiffusion (–––––) et 
après interdiffusion (– – – –) 
 
Figure 29: Thermogrammes ATG et DATG sous atmosphère oxydante du PTFE avant interdiffusion (–––––) et 
après interdiffusion (– – – –) 
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En conclusion, le phénomène d’interdiffusion modifie la stabilité thermique du PTFE. On 
peut constater un comportement opposé en fonction de l’atmosphère. Sous atmosphère inerte, 
l’interdiffusion tend à améliorer la stabilité thermique du polymère en déplaçant les deux 
étapes de dégradation vers les hautes températures tout en diminuant leurs cinétiques. Au 
contraire, sous atmosphère oxydante, l’interdiffusion réduit la stabilité thermique du 
polymère en augmentant la réactivité entre les radicaux libres et les macromolécules. 
3.2.2 Effets de l’interdiffusion sur la structure physique 
Pour l’étude de la structure physique, l’interdiffusion a été réalisée in-situ dans le calorimètre 
d’ACD, en maintenant l’échantillon à 360 °C pendant 5 minutes, avec refroidissement 
jusqu’à 50 °C. La Figure 30 représente les thermogrammes d’analyse calorimétrique du 
PTFE avant et après interdiffusion, lors d’un balayage dans la gamme de température 
[50 °C - 400 °C] à la vitesse de 15 °C.min-1 
 
Figure 30 : Thermogrammes ACD du PTFE avant interdiffusion (–––––) et après interdiffusion (– – – –) 
Le thermogramme du polymère après interdiffusion met en évidence une diminution 
importante de l’enthalpie de fusion, cette dernière ayant été divisée par trois. Le nouveau 
taux de cristallinité du PTFE après interdiffusion est de 27 %. À cela, s’ajoute un décalage 
de la température de fusion d’environ 20 °C vers les basses températures. L’épaulement du 
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pic avant interdiffusion, matérialisant deux structures cristallines présentent dans les fibrilles 
et les particules de PTFE, laisse place à un pic de fusion unique. La densification du matériau 
par interdiffusion aboutit à une unique distribution de taille de cristallites. 
De plus, l’analyse calorimétrique ne permet pas de mettre en évidence la transition vitreuse 
du PTFE. Ceci est dû à la faible mobilité des chaînes macromoléculaires inhérente aux 
interactions électrostatiques. Le saut de capacité calorifique permettant de déterminer la 
température de transition vitreuse ne peut être visualisé par analyse calorimétrique 
Bien que n’ayant aucune influence sur la structure chimique, l’interdiffusion modifie de 
manière irréversible la structure physique du PTFE : En diminuant l’enthalpie de fusion par 
3 i.e. le taux de cristallinité passant de 77 % à 27 % et en décalant la température de fusion 
vers les basses températures. À ce phénomène, s’ajoute l’impossibilité de « tremper » le 
PTFE et donc de modifier sa nouvelle structure physique. 
3.2.3 Effet de l’interdiffusion sur le comportement mécanique 
Pour l’étude du comportement mécanique, l’interdiffusion a été réalisée sous presse 
chauffante à la température de 360 °C pendant 5 minutes. La Figure 31 présente les 
thermogrammes obtenus par analyse mécanique dynamique du PTFE avant et après 
interdiffusion. 
Les effets de l’interdiffusion sur les deux modes de relaxation basse température sont 
antagonistes : l’amplitude de la relaxation γ augmente alors que celle de la relaxation β 
diminue. L’amplitude de ces modes étant associée, pour le mode γ à la quantité de phase 
amorphe impliquée dans la transition vitreuse, et pour le mode β à la quantité de phase 
cristalline subissant la transition cristal-cristal, les modifications concomitantes de E’’ 
s’expliquent par la diminution du taux de cristallinité après interdiffusion. 
Après interdiffusion, une relaxation mécanique de faible amplitude apparait à environ 
120 °C. Cet effet résulte de la forte diminution du taux de cristallinité après interdiffusion 
observé par analyse calorimétrique. Une fraction de phase cristalline se transforme en une 
phase amorphe où persiste un ordre local. Ce mode de relaxation, appelé α, a été associée 
dans la littérature à la phase amorphe à la périphérie des cristallites i.e. la « phase amorphe 
rigide » (Rigid Amorphous Phase RAF). [90], [92], [134]–[137]. 
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Les contraintes exercées par la phase cristalline sur cette fraction de phase amorphe lui 
confèrent une mobilité différente de la phase amorphe participant à la transition vitreuse. 
Ceci explique l’écart de température important entre les deux relaxations γ et α. La phase 
amorphe associée au mode γ est qualifiée de « phase amorphe mobile » (Mobile Amorphous 
Phase MAF) par opposition à la « phase amorphe rigide » Ce concept a été appliqué au PTFE 
par Dlubek et al [93] et plus récemment par Calleja et al [92]. 
 
Figure 31: Thermogrammes AMD en élongation du PTFE avant interdiffusion (–––––) et après interdiffusion 
( – – – ) 
Le module conservatif est lui aussi fortement impacté par l’interdiffusion. Malgré la 
diminution importante du taux de cristallinité, il garde une valeur relativement élevée sur tout 
l’intervalle de température jusqu’à la fusion.  Cette stabilisation du module est associée la 
densification de la phase amorphe et aux interactions électrostatiques. Un comportement 
analogue a pu être observé sur d’autre polymères fluorés tels que des copolymères du PVDF. 
[138][139] 
3.2.4 Effet de l’interdiffusion sur les propriétés électriques 
Les effets de l’interdiffusion sur les propriétés électriques sont observés par Spectroscopie 
Diélectrique Dynamique. 
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3.2.4.1 Carte de relaxation diélectrique 
La Figure 32 représente la carte de relaxation du PTFE après interdiffusion. Elle met en 
évidence les relaxations γ et α – analogues à celles observées en AMD – associées à la phase 
amorphe. L’amplitude du mode γ est trop faible pour permettre son analyse.  
Le mode α a été ajusté à partir de l’équation paramétrique d’Havriliak-Negami (23) afin de 
déterminer les temps de relaxations moyens de la distribution 𝜏𝐻𝑁. Cette relaxation α a une 
dynamique ajustable par une loi d’Arrhenius dont l’énergie d’activation moyenne est de 
384 kJ.mol-1.  
La relaxation β est bien résolue et présente un comportement indépendant de la fréquence 
caractéristique d’une transition de phase. Cette observation confirme l’attribution de la 
relaxation β à la transition de phase cristalline tricrinique/pseuso hexagonale. 
 
Figure 32 : Carte de relaxation diélectrique ε’’(ω,T) du PTFE après interdiffusion 
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3.2.4.2 Mécanisme de transport de charges libres 
La SDD permet aussi l’étude des mécanismes de transport de charges dans le PTFE par 
l’intermédiaire de la partie réelle de la conductivité complexe. L’évolution isotherme de σ’ 
en fonction de la fréquence sur la gamme de température [210 °C – 250 °C] pour le PTFE 
après interdiffusion est présentée sur la Figure 33. L’insert montre l’évolution de σ’ sur la 
même gamme de température et de fréquence pour le PTFE avant interdiffusion. 
 
Figure 33 : Evolution isotherme de σ '(ω) du PTFE après interdiffusion sur l’intervalle [210 °C – 250 °C]. 
L'insert représente la même évolution pour le PTFE avant interdiffusion 
Cette figure montre que, avant interdiffusion, le PTFE ne présente aucun plateau de 
conductivité, ce qui signifie qu’aucun mécanisme de transport de charges n’a lieu sur 
l’intervalle de température et fréquence présenté. Après interdiffusion, on note la présence 
de plateaux de conductivité à basse fréquence et basse température. Ces plateaux, 
indépendants de la fréquence, sont associés au transport de charges libres avec une 
conductivité 𝜎𝐷𝐶 définie à la plus basse fréquence accessible. Afin d’identifier le mécanisme 
de transport de charges, les valeurs de 𝜎𝐷𝐶 ont été reportées pour chaque isotherme, dans un 
diagramme d’Arrhenius (Figure 34) pour observer la dépendance en température de la 
conductivité.  
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L’évolution de 𝜎𝐷𝐶 en fonction de 1/T est linéaire, ce qui permet un ajustement par une loi 
d’Arrhenius (24) avec la définition d’une énergie d’activation. La valeur élevée de cette 
énergie (181 kJ.mol-1) est caractéristique d’un mécanisme de transport de charges libres 
d’origine ionique. 
 
Figure 34 : Diagramme d'Arrhenius de la conductivité du PTFE après interdiffusion 
3.3 Vieillissement du PTFE sous contraintes thermo-oxydatives 
Nous allons nous intéresser aux effets d’un vieillissement sous contraintes thermo-oxydatives 
avant et après interdiffusion du PTFE. Les éventuelles modifications des propriétés initiales 
induites par ces contraintes peuvent faire l’objet d’un suivi au cours du vieillissement : elles 
sont donc susceptibles d’être des marqueurs du vieillissement.  
Les vieillissements ont été réalisés dans un four en présence d’oxygène à la température de 
450 °C. Pour les échantillons notés « après interdiffusion », l’interdiffusion a été réalisée au 
préalable sous presse chauffante à 360 °C pendant 5 minutes. Les échantillons étant pesés 
avant et après application de la contrainte, la perte de masse est utilisée comme indicateur de 
la progression du vieillissement. Dans le cas d’échantillons sous forme de films fins, les 
vieillissements ne dépassent pas 8 %. Au-delà la dégradation est telle que les échantillons ne 
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sont plus dans un état permettant leur utilisation. On note l’apparition de fissures et une 
fragilisation importante.  
3.3.1 Evolution de la structure chimique par IRTF 
L’étude de la structure chimique des échantillons de PTFE avant interdiffusion après 
vieillissement est réalisée par analyse infrarouge. 
La Figure 35 présente le spectre FTIR en mode ATR du matériau non vieilli. Sur ce spectre, 
ont été ajoutés les points correspondants aux maxima d’intensités des bandes IR après 
vieillissement. 
 
Figure 35 : Spectre FITR en mode ATR du PTFE non vieilli (–––––) et maxima d’intensité des bandes après 
vieillissement (■ ●▲) 
L’identification des bandes IR du spectre non vieilli est reportée dans le Tableau 5 du chapitre 
3.1.2. Les spectres obtenus après vieillissement ne présentent pas de nouvelles bandes de 
vibrations. Les maxima d’intensité reportés montrent une diminution globale de l’ensemble 
des bandes IR avec le vieillissement. L’intensité des bandes IR traduit le nombre de liaisons 
participant à la vibration : le vieillissement s’accompagne d’une diminution du nombre de 
liaison CF2 dans le polymère. L’absence de nouvelles bandes d’absorption indique que les 
chaînes polymères ne réagissent pas avec l’oxygène pour former de nouvelles liaisons. Ces 
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observations confirment le mécanisme de dégradation par scissions de chaînes ; seuls les 
effluents sont susceptibles de réagir avec l’atmosphère oxydante. 
3.3.2 Evolutions structurales par RMN 
La RMN du solide permet de sonder l’environnement atomique des atomes de fluor et de 
carbone. Elle permet – par une analyse plus fine – de déceler les modifications de la structure 
chimique quand la spectroscopie infrarouge n’a pas un seuil de détection suffisant. 
Les Figures 36 et 37 représentent la superposition des spectres RMN SP-MAS du 19F et CP-
MAS du 13C d’échantillons avant interdiffusion non vieilli et après un vieillissement à 
Δm = 8,00 %. Les spectres obtenus ne présentent pas de différence : les deux signaux se 
superposent parfaitement. Cette superposition indique qu’il n’y a pas de modification de 
l’environnement des atomes de fluors au cours du vieillissement. La scission de chaîne ne 
concerne donc pas les liaisons C-F mais bien les C-C plus faibles aboutissant au phénomène 
de scission aléatoire de la chaîne principale, sans recombinaisons avec l’oxygène de 
l’atmosphère. 
 
Figure 36: Spectre en RMN du 19F mode SP-MAS 11 kHz d’échantillons vieillis de PTFE avant interdiffusion 
La RMN du solide en mode CP-MAS 13C donne, quant à elle, des informations sur 
l’environnement des atomes de carbone de la chaîne principale. 




Figure 37 : RMN en mode CP-MAS du 13C à 8 kHz d’échantillons vieillis de PTFE avant interdiffusion. 
L’unique pic intense à 130 ppm est associé à la liaison CF2 [140]. La forme particulière du 
pic est intrinsèquement liée à la nature du matériau polymère présentant une phase amorphe 
et une phase cristalline. À l’instar des analyses par diffraction des rayons X, la partie la plus 
fine du pic est associée à la phase cristalline tandis que la base plus large du pic est associée 
à la phase amorphe. L’augmentation de l’aire du pic, associée à la phase amorphe indique 
une augmentation de la quantité de cette dernière. Ce résultat est à confronter avec les 
analyses calorimétriques.  
L’absence de pic associé à de nouvelles liaisons chimiques survenues après le vieillissement, 
tend à confirmer un mode de dégradation unique par scission aléatoire sans phénomènes de 
recombinaison.  
3.3.3 Evolution de la structure physique par ACD 
Les évoluions inhérentes au vieillissement sont susceptibles de modifier la structure physique 
du PTFE. L’analyse calorimétrique permet de suivre l’évolution de cette dernière au cours 
du vieillissement. L’étude a porté sur des échantillons vieillis dont la perte de masse 
maximale est de 8,00 %. Ces échantillons ont subi trois balayages en température de 50 à 
400 °C pour s’assurer de la reproductibilité des résultats. Pour des raisons de lisibilité, les 
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thermogrammes ACD suivants ne présenteront qu’un seul balayage focalisé sur le pic de 
fusion des échantillons. Les températures de fusion (Tm), ainsi que les enthalpies associées 
(ΔHm) pour chaque échantillon sont reportées dans le Tableau 6. 
L’analyse de la cristallisation a également été effectuée pour les différents niveaux de 
vieillissement. Les valeurs de χc reportées dans le tableau 2, sont déduites des enthalpies de 
cristallisation qui ont été utilisées plus loin et sont reportées dans le tableau 3. 
 
Figure 38 :a) Thermogrammes ACD d'échantillons vieillis de PTFE avant interdiffusion b) Température de 
fusion et taux de cristallinité en fonction de la perte de masse associée au vieillissement 
 
Figure 39 : a) Thermogrammes ACD d'échantillons vieillis de PTFE avant interdiffusion b) Température de 
fusion et taux de cristallinité en fonction de la perte de masse associée au vieillissement 
Les Figures 38-a et 39-a représentent les thermogrammes ACD des échantillons, 
respectivement avant et après interdiffusion. Les Figures 38-b et 39-b représentent quant à 
elles l’évolution de la température de fusion et du taux de cristallinité en fonction du 
vieillissement. 
Chapitre 3 :Recherche et analyse de marqueurs de vieillissement du PTFE 
 
76 
Après vieillissement, dans les deux cas, nous constatons une modification de la structure 
cristalline des échantillons matérialisée par l’évolution du profil du pic de fusion. En effet, la 
température de fusion est déplacée vers les hautes températures tandis que l’enthalpie de 
fusion augmente. 
Tableau 6 :Valeurs moyennes des températures de fusion, d’enthalpie de fusion et du taux de cristallinité pour 







Avant interdiffusion    
Δm = 0,00 % 325,6 ± 0,1 23 ± 3 27 ± 3 
Δm = 1,45 % 327,2 ± 0,4 31,4 ± 0,5 38 ± 1 
Δm = 2,57 % 327,0 ± 0,8 33,5 ± 0,1  40 ± 1 
Δm = 3,89 % 328,2 ± 0,8 39 ± 3 47 ± 4 
Δm = 5,10 % 327,7 ± 0,1 42,4 ± 0,2 51 ± 1 
Δm = 8,00 % 328,6 ± 0,4 50,3 ± 0,7 61 ± 1 
Après interdiffusion    
Δm = 0,00 % 325,6 ± 0,1 22 ± 3 27 ± 3 
Δm = 1,01 % 328,0 ± 0,6  31,2 ± 0,9 38 ± 2  
Δm = 2,38 % 327,3 ± 0,9  33,3 ± 0,5 41 ± 1 
Δm = 3,99 % 328,0 ± 0,5 40,8 ± 0,3 50 ± 1 
Δm = 4,89 % 328,6 ± 0,8  48 ± 1 58 ± 2 
Δm = 6,89 % 328,7 ± 0,8  49,5 ± 0,7  60 ± 1 
3.3.4 Evolution du comportement mécanique par AMD 
L’étude du comportement mécanique des échantillons vieillis avant et après interdiffusion 
est réalisée par analyse mécanique dynamique en mode élongation. Cependant, les 
échantillons sous forme de film mince ne permettent pas l’étude de vieillissements trop 
avancés. Au-delà de quelques % de perte de masse, le matériau devient trop fragile et 
l’apparition de fissures ne permet plus l’analyse par AMD. 
La Figure 40 présente les thermogrammes AMD en mode élongation, d’échantillons de PTFE 
avant et après interdiffusion ayant subi un vieillissement avec 1,2 % de perte de masse. 




Figure 40 : Thermogrammes AMD d’échantillons vieillis de PTFE avant interdiffusion (–––––) et après 
interdiffusion (– – – –) 
À basse température, entre -135 °C et 30 °C, les thermogrammes de module conservatif des 
deux échantillons se superposent. Les échantillons avant et après interdiffusion présentent le 
même module conservatif à basse température. Il y a cependant une diminution du module 
après vieillissement en comparaison du matériau après interdiffusion non vieilli : le module 
diminue de 5,5 GPa à 4,3 GPa. 
À partir de 30 °C, le module conservatif des deux échantillons présente une évolution 
similaire mais les valeurs de module conservatif de l’échantillon vieilli après interdiffusion 
sont plus faibles. Cette évolution s’explique par des modifications de la structure chimique 
associées au vieillissement qui diminue la cohésion des macromolécules vis-à-vis de la 
contrainte thermique. 
Pour le module dissipatif, l’amplitude du mode basse température γ décroit tandis que la 
transition β est déplacée vers les hautes températures. De plus, la forme du pic de dissipation 
est modifiée et présente une forme plus étroite qu’avant vieillissement. 
Pour observer les effets d’un vieillissement plus important, il est nécessaire d’utiliser des 
échantillons plus épais. Pour cela, des échantillons de PTFE, sous forme d’éprouvette 
d’épaisseur 1 mm, ont été utilisés. L’utilisation d’échantillons de cette épaisseur permet 
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l’analyse en mode cisaillement et améliore le rapport signal/bruit. Cependant, ces 
échantillons† ont déjà subi un traitement d’interdiffusion. L’étude des effets du vieillissement 
est ainsi limitée à des échantillons épais après interdiffusion.  
 
Figure 41 : Thermogrammes AMD du module dissipatif d'échantillons de PTFE après interdiffusion en mode 
cisaillement. L'insert représente un agrandissement de la zone au voisinage de la relaxation α 
La Figure 41 présente le module dissipatif obtenu par AMD en mode cisaillement des 
échantillons de PTFE de 1 mm vieilli après interdiffusion. L’insert se focalise sur la 
relaxation α. 
L’évolution de l’amplitude des relaxations associées à la phase amorphe est couplée : à basse 
température, l’amplitude de la relaxation γ augmente avec le vieillissement alors que 
l’amplitude de la relaxation α diminue. Cette évolution traduit une augmentation de la phase 
amorphe mobile au détriment de la phase amorphe rigide. 
De par sa proximité avec les cristallites, la phase amorphe rigide subit des modifications en 
lien avec la dégradation de la phase cristalline. Comme le montre la Figure 41, le mode β est 
fortement impacté par le vieillissement et plus particulièrement la partie haute température 
de la transition. L’influence du vieillissement sur la relaxation β sera discutée dans la section 
3.4.2. 
                                                 





3.4.1 Structure chimique et comportement calorimétrique 
L’étude de l’effet du vieillissement sur la structure chimique montre que le mécanisme de 
scission aléatoire tend à réduire la longueur des chaînes macromoléculaires. La présence de 
chaînes plus courtes facilite leur cristallisation sous forme de plus grands cristallites qui 
fondent à plus haute température. Cette évolution explique le décalage en température de Tm 
avec le vieillissement observé par analyse calorimétrique. 
Ces résultats sont cohérents avec ceux obtenus en RMN CP-MAS 13C. L’élargissement du 
pic RMN après vieillissement peut être relié à une augmentation du taux de cristallinité. 
Suwa et al ont proposé une méthode empirique permettant de déterminer la masse molaire 
moyenne en nombre 𝑀𝑛̅̅ ̅̅  d’un échantillon de PTFE à partir de l’enthalpie de cristallisation 
[141][142]. Comme la structure physique du PTFE est indépendante de la vitesse de 
refroidissement, la longueur des chaînes macromoléculaires peut être déduite de l’analyse de 
la structure physique en utilisant l’équation suivante  [142] : 
 𝑀𝑛̅̅ ̅̅ = 2,1 × 1010 (4,184 × Δ𝐻𝑐)−5,16  (29) 
Avec : 𝑀𝑛̅̅ ̅̅  exprimé en 106 g.mol-1 et ΔHc en J.g-1 
L’utilisation de cette équation, proposée pour des échantillons non vieillis, permet de calculer 
une valeur approchée de 𝑀𝑛̅̅ ̅̅  pour des échantillons vieillis. L’objectif est de quantifier les 
effets du vieillissement sur la longueur des chaînes macromoléculaires. 
Les valeurs de ΔHc des échantillons vieillis ainsi que la masse molaire moyenne en nombre 
calculée à partir de l’équation précédente sont reportées dans le Tableau 7. 
La Figure 42 rassemble les valeurs calculées de 𝑀𝑛̅̅ ̅̅  en fonction de la durée du vieillissement 
des échantillons avant et après interdiffusion. 
L’évolution de 𝑀𝑛̅̅ ̅̅  confirme le phénomène de scission des chaînes macromoléculaires avec 
le vieillissement observé lors l’étude de la structure chimique. 
Les effets de l’interdiffusion sont visibles dès les courtes durées de vieillissement mais sont 
particulièrement significatifs pour les vieillissements aux temps longs. Les scissions des 
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chaînes sont plus importantes dans les cas des échantillons vieillis ayant subi une 
interdiffusion préalable.  
Tableau 7 : Durée de vieillissement, enthalpie de cristallisation, et  masse molaire moyenne en nombre calculée 







𝑴𝒏̅̅ ̅̅ ̅𝒄𝒂𝒍𝒄 
(104 g.mol-1) 
Avant interdiffusion    
Δm = 1,45 % 170 35,1 ± 0,3  14 ± 1 
Δm = 2,57 % 255 36 ± 2 13 ± 2 
Δm = 3,89 % 340 40 ± 2 7 ± 1 
Δm = 5,10 % 510 46,2 ± 0,1 3,4 ± 0,1 
Δm = 8,00 % 680 53,5 ± 0,4 1,6 ± 0,1 
Après interdiffusion    
Δm = 1,01 % 170 35 ± 2  14 ± 2 
Δm = 2,38 % 255 36,4 ± 0,2 12 ± 1 
Δm = 3,99 % 340 43,6 ± 0,2 4,5 ± 0,1 
Δm = 4,89 % 420 50,3 ± 0,2 2,2 ± 0,1 
Δm = 6,89 % 510 52,9 ± 0,2 1,7 ± 0,1 
 
Figure 42 : Evolution de la masse molaire moyenne en nombre d'échantillons vieillis de PTFE avant 




À partir des travaux de Suwa et al, la décroissance de la masse molaire moyenne est reliée à 
l’augmentation de l’enthalpie de cristallisation. Nous sommes ainsi en mesure de suivre et 
de quantifier l’évolution du vieillissement. La mesure de l’enthalpie de cristallisation 
constitue un marqueur calorimétrique du vieillissement sous contraintes thermo-
oxydatives.  
3.4.2 Transition de phase cristalline et comportement mécanique 
L’analyse mécanique des échantillons vieillis après interdiffusion a montré un fort impact du 
vieillissement sur le profil du pic de module dissipative associé à la transition cristal-cristal. 
L’étude du module dissipatif a montré un impact du vieillissement plus prononcé sur la partie 
haute température de la transition β. Le diagramme de phase du PTFE représenté par la Figure 
13 met en évidence la présence de deux transitions cristal-cristal très proches l’une de l’autre. 
De par la proximité des deux transitions, l’étude des effets du vieillissement sur la structure 
cristalline est rendue difficile par recouvrement important des pics. 
 
Figure 43 : Thermogrammes AMD de tan δ pour des échantillons vieillis de PTFE après interdiffusion centrés 
sur les transitions cristal-cristal 
L’analyse de la dépendance en température de 𝑡𝑎𝑛 𝛿𝜔(𝑇), permet de discriminer les deux 
pics associés aux modes β1 et β2, correspondant respectivement aux transitions triclinique / 
Chapitre 3 :Recherche et analyse de marqueurs de vieillissement du PTFE 
 
82 
hexagonal et hexagonal / pseudo-hexagonal. Chacune des deux transitions produisant un effet 
anélastique comme le montre la Figure 43. 
Comme pour le module 𝐸𝜔′′, le pic de 𝑡𝑎𝑛 𝛿𝜔(𝑇) s’affine avec le vieillissement et se déplace 
légèrement vers les basses températures. Couplé avec les précédentes observations sur la 
structure chimique, on peut supposer que le raccourcissement de chaînes, provoqué par le 
vieillissement, accélère leur mobilité. Cela permet au cours du refroidissement, la formation 
d’un plus grand nombre de cristallites plus petits. Le réarrangement d’une structure cristalline 
à une autre devient alors plus « facile » et nécessite moins d’énergie, changeant le profil du 
pic ainsi que les températures de transitions. 
L’étude de 𝑡𝑎𝑛𝛿𝜔(𝑇) montre que l’amplitude de la transition β2 est plus impactée par le 
vieillissement. Ce résultat semble indiquer que le vieillissement favorise une phase cristalline 
hexagonale au détriment d’une phase pseudo-hexagonale. L’évolution de l’amplitude de la 
transition β2 permet de suivre la progression du vieillissement, elle peut être considérée 
comme un marqueur mécanique potentiel du vieillissement. 
3.4.3 Conclusions de l’étude du PTFE 
Les effets du vieillissement sous contraintes thermo-oxydatives sur le comportement 
thermique et mécanique du PTFE ont été étudiés. Le vieillissement a été réalisé à 450 °C 
sous air sur des échantillons de PTFE avant et après interdiffusion afin d’étudier les 
différences de comportement dues à ce phénomène particulier. L’analyse thermo-
gravimétrique associée à la spectroscopie infrarouge a mis en évidence un mécanisme de 
dégradation par scissions de chaînes, impactant la stabilité thermique du polymère en 
augmentant la réactivité des radicaux libres. Les résultats de RMN du solide ont permis de 
s’assurer de l’absence de réticulation au sein du matériau après vieillissement. 
La différence de comportement mécanique à haute température constatée entre les 
échantillons vieillis avant et après interdiffusion a été attribuée à la modification de la 
structure physique par l’interdiffusion. La diminution du taux de cristallinité se traduit par 
une dégradation des propriétés thermomécaniques. Ce constat est confirmé par les résultats 





L’ACD permet de constater dans les deux cas une augmentation du taux de cristallinité avec 
le vieillissement. L’équation empirique établie par Suwa et al. permet d’en déduire la 
décroissance de la valeur de la masse molaire moyenne en nombre des échantillons de PTFE. 
Cette évolution est due à une scission des chaînes macromoléculaires. Les résultats obtenus 
soulignent l’effet néfaste de l’interdiffusion sur la stabilité thermique lors du vieillissement 
en montrant un raccourcissement de chaînes plus important pour les vieillissements après 
interdiffusion. Cette équation permet de suivre de manière calorimétrique l’évolution du 
vieillissement. L’enthalpie de cristallisation peut être utilisée comme un marqueur 
calorimétrique du vieillissement. 
Les résultats d’AMD ont montré des évolutions opposées des modes de relaxation associés à 
la phase amorphe rigide α et la phase amorphe mobile γ. La quantité de phase amorphe mobile 
augmente avec le vieillissement alors que le constat est inverse pour la phase amorphe rigide. 
Cette évolution est probablement liée à la modification de la structure cristalline dont le mode 
β associé subit des modifications importantes lors du vieillissement. Les thermogrammes de 
𝑡𝑎𝑛𝛿𝜔(𝑇)  ont mis en évidence la présence de deux transitions cristal-cristal β1 et β2 
respectivement associée à des transitions de phase triclinique / hexagonale et de phase 
hexagonale / pseudo-hexagonale. Les effets du vieillissement sont particulièrement visibles 
sur le mode β2 correspondant à la phase pseudo-hexagonale. La diminution d’amplitude du 
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Le Poly(imide) Kapton est un matériau essentiel pour l’isolation électrique. Son utilisation 
dans le domaine aéronautique correspond à un besoin de plus en plus important de matériaux 
pouvant fonctionner à haute température. Sa tenue en température, associée à la présence de 
cycles aromatiques dans sa chaîne principale, ainsi que sa rigidité diélectrique élevée, font 
du PI un matériau pouvant opérer sous champ électrique à des températures proches de 
300 °C pendant plusieurs minutes. Cependant, la présence de groupements polaires le rend 
très sensible à l’humidité ce qui impacte fortement ses propriétés, avec notamment une 
rigidité diélectrique pouvant varier de 118 à 300 kV/mm. [49][52][95] 
Couplé avec le PTFE lors de son utilisation, il est soumis aux mêmes contraintes thermiques 
que ce dernier. Ces contraintes peuvent aboutir à un phénomène de vieillissement et ainsi 
affecter ses fonctions d’isolation. Ce chapitre est focalisé sur la recherche de marqueurs de 
vieillissement sous contraintes thermo-oxydatives du Poly(imide). La première partie est 
consacrée à l’étude de la structure physico-chimique du matériau ainsi que de ses propriétés 
thermomécaniques et diélectriques à l’état initial. La deuxième partie analyse les effets d’un 
vieillissement thermo-oxydatif sur les propriétés du polymère. 
4.1 Caractérisation du matériau à l’état initial 
Cette première partie est consacrée à la définition de l’état initial du PI qui servira de 
référence lors de l’étude des effets du vieillissement. La caractérisation de la structure 
physico-chimique sera suivie de l’analyse des propriétés thermomécaniques, des relaxations 
dipolaires et des mécanismes de transport de charge. 
4.1.1 Etude de la stabilité thermique 
La stabilité thermique du PI est observée par analyse thermogravimétrique lors d’une rampe 
à 15 °C.min-1 sous différentes atmosphères. Les Figures 44 et 45 représentent l’évolution de 
la masse du PI en fonction de la température ainsi que la dérivée du signal, respectivement 
sous atmosphère oxydante et inerte. 




Figure 44 : Thermogramme ATG du PI sous atmosphère oxydante 
La première perte de masse, située entre 50 et 100 °C, dans les deux cas est associée au départ 
de molécules d’eau. La masse d’eau adsorbée évoluant entre 0,5 et 2 % de la masse du 
polymère. La présence de liaisons polaires explique la sensibilité à l’humidité. 
Sous atmosphère oxydante, le PI présente deux étapes de dégradation à haute température, 
dont les maxima se situent à 611,0 °C et 655,3 °C, aboutissant à la dégradation complète du 
polymère. Hondred et al [143] ont montré, à partir de l’analyse thermogravimétrique, que le 
PI se dégrade selon un mécanisme dont les différentes étapes peuvent être séparés à l’aide de 
rampes en température croissante. Leurs résultats montrent qu’il est possible de distinguer 
jusqu’à 5 étapes pour des rampes de 30 °C/min. 
L’étude de la dégradation du polymère sous atmosphère inerte révèle un premier pic similaire 
à l’étude sous atmosphère oxydante. Les valeurs de température et d’amplitude étant proches, 
cela permet d’affirmer qu’il s’agit d’une étape de pyrolyse du PI. La seconde étape est, quant 
à elle, fortement impactée par l’absence d’oxygène, aboutissant à une diminution progressive 
de la masse du polymère jusqu’à un résidu d’environ 47 % à 1000 °C. Ces résultats sont 
cohérents avec le mécanisme de dégradation proposé par Ortelli et al [84] 




Figure 45 : Thermogramme ATG du PI sous atmosphère inerte 
4.1.2 Etude de la structure chimique  
La spectrométrie IRTF en mode ATR a permis d’établir le spectre de référence du Polyimide. 
À la différence du PTFE vu au chapitre précédent, le grand nombre de liaisons chimiques 
présentes dans le PI aboutissent à un spectre comprenant de nombreuses bandes d’absorption. 
Le spectre IRTF ATR du PI à l’état initial est représenté sur la Figure 46. L’attribution des 
bandes d’absorption aux liaisons chimiques du cycle imide et des liaisons non cycliques est 
reportée dans le Tableau 8 [144]–[146]. Un grand nombre de bandes d’absorption est dû aux 
vibrations des cycles aromatiques. L’ensemble des modes normaux de vibrations accessibles 
par un cycle aromatique est regroupé dans les « nombres de Wilson » [147]. Le Tableau 13 
en Annexe 2 présente l’identification de l’ensemble des bandes d’absorption du PI. [145] 
Le groupement imide présente 5 bandes de vibrations caractéristiques situées à 720, 1112, 
1373, 1708 et 1774 cm-1. Les trois premières bandes sont attribuées respectivement aux 
vibrations longitudinales, transversales et radiales des liaisons C-N-C. Les bandes à 1708 et 
1774 cm-1 sont associées au couplage entre les deux fonctions carbonyles C=O. Ce couplage, 
en phase ou déphasé, se manifeste par un doublet caractéristique : la bande associée au 
couplage en phase absorbe aux bas nombres d’onde avec une plus grande intensité. [148] 
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La bande d’absorption à 1239 cm-1 est associée aux vibrations d’élongations asymétriques 
des liaisons C-O-C dans la chaîne principale entre les deux cycles aromatiques. 
 
Figure 46 : Spectre IRTF ATR du PI à l'état initial 
Tableau 8 : Identification des bandes IR spectrales et associations avec les modes de vibration du PI 
Bandes IR 
(cm-1) 
Modes de vibration 
associés 
720 C-N-C torsion 
1112 C-N-C cisaillement 
1373 C-N-C élongation 
1708 C=O vibration déphasé 
1774 C=O vibration en phase 
1239 C-O-C élongation asymétrique 
4.1.3 Etude de la structure physique 
Le PI est un polymère totalement amorphe, transparent et de couleur ambrée. Sa température 
de transition vitreuse se situe entre 360 °C et 410 °C. Sa structure linéaire présente des cycles 
aromatiques dans la chaîne principale, ce qui la rend très rigide et empêche son réarrangement 
au cours du refroidissement. De la même manière, cette rigidité limite la mobilité des chaînes 
4.1 Caractérisation du matériau à l’état initial 
 
89 
au passage de Tg, ce qui empêche son observation par ACD. La Figure 47 montre les 
thermogrammes ACD d’un échantillon de PI à l’état initial. 
 
Figure 47 : Thermogrammes ACD d'un film de PI à l'état initial 
De par son caractère amorphe et sa rigidité, le PI ne présente aucun évènement thermique sur 
l’intervalle de température [200 °C – 450 °C]. 
4.1.4 Analyse des relaxations mécaniques 
L’étude des phénomènes de relaxation mécanique du PI a été réalisée par analyse mécanique 
dynamique (AMD) en configuration élongation. La déformation imposée de 0,05 % est 
appliquée à une fréquence de 1 Hz lors d’une rampe en température de -135 °C à 300 °C avec 
une vitesse de 3 °C.min-1. Une force axiale de 0,1 N est maintenue constante lors de la 
mesure. 
La Figure 48 représente les thermogrammes des composantes conservative 𝐸𝜔′ (𝑇)  et 
dissipative 𝐸𝜔′′(𝑇) du module d’élongation lors de deux balayages en température successifs. 
Elle permet de mettre en évidence plusieurs modes de relaxation mécanique. 




Figure 48 : Thermogrammes AMD du PI à l’état initial en élongation : première rampe (–––––) et seconde 
rampe (– – – –) 
Les thermogrammes AMD du Poly(imide) mettent en évidence deux relaxations 
particulièrement visibles sur le module dissipatif. La première relaxation γ, dont le maximum 
est situé à -85 °C, est associée dans la littérature à la mobilité localisée des groupements 
polaires au voisinage de molécules d’eau [149]–[151]. La disparition de la relaxation 
anélastique, ainsi que la décroissance de module conservatif sur l’intervalle de température 
[-135 °C – 200 °C] lors du second balayage, permet de confirmer cette attribution.  
La seconde relaxation appelée β s’étend sur une large gamme de température: le maximum 
est situé à 69 °C. Dans la littérature, plusieurs hypothèses sont proposées pour décrire 
l’origine moléculaire de cette relaxation [152][153]. Selon les travaux de Sun et al, cette 
relaxation peut être associée aux oscillations des groupements para-phénylènes [154]. Cette 
hypothèse est cohérente avec celle propose pour expliquer la  mobilité observée dans la 
famille des Poly(Aryl Ether Ketone) PAEK [155]–[160]. 
4.1.5 Analyse des relaxations diélectriques 
La Spectroscopie Diélectrique Dynamique permet de déterminer la permittivité diélectrique 
complexe ∗(𝜔, 𝑇) à partir de la mesure isotherme de l’impédance complexe du matériau. La 
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partie imaginaire ε’’ de la permittivité complexe permet d’observer les pertes diélectriques 
associées à l’orientation des dipôles ou encore au transport de charges libres. 
4.1.5.1 Carte de relaxation par SDD 
La carte de relaxation du PI à l’état initial, représentée sur la Figure 49, met en évidence les 
relaxations localisées γ et β dont l’origine moléculaire est identique à celle des relaxations 
observée en AMD [151][161]–[163]. 
 
Figure 49 : Carte de relaxation diélectrique ε’’(ω,T) du PI à l'état initial obtenue par SDD 
Un front de conductivité σ associé au transport de charges libres est observé aux hautes 
températures et aux basses fréquences. On constate la présence d’un mode haute température 
occulté par le front de conductivité. La présence du front de conductivité implique 
l’utilisation de la transformée analytique de Karmers-Kronig afin de mettre en évidence la 
relaxation dipolaire en recalculant les valeurs de ε’’ à partir de ε’. [164] 











𝑑𝜔  (30) 
La Figure 50 représente l’évolution de la partie imaginaire de la permittivité complexe en 
fonction de la température et de la fréquence, après transformée de Kramers-Kronig ( 𝐾𝐾′′ ). 




Figure 50 : Carte de relaxation diélectrique du PI à l'état initial après transformé de Kramers-Kronig 
La nouvelle carte de relaxation diélectrique permet de distinguer deux modes à haute 
température appelés MWS et α. L’augmentation de 𝐾𝐾′′  à environ 250 °C correspond à une 
augmentation des pertes diélectriques à proximité de la transition vitreuse. La limite de 
température du spectromètre ne permet pas d’en distinguer la totalité.  
Il est possible de déterminer la valeur de Δε représentant le « saut » de ε’ associé à la 
relaxation selon l’équation paramétrique d’Havriliak-Negami (23). Dans le cas d’une 
relaxation associée à la manifestation diélectrique de la transition vitreuse, les valeurs de Δε 
sont proches de 1. La Figure 51 représente l’évolution de Δε en fonction de la température 
au voisinage de la relaxation haute température. 




Figure 51 : Evolution de Δε en fonction de la température au passage de la relaxation MWS 
Ces valeurs de Δε au passage de la relaxation haute température sont élevées, entre 10 et 13 
sur l’intervalle de température 180 °C - 250 °C. L’augmentation de Δε, associée aux fortes 
valeurs de ε’’ peut être associée à une polarisation interfaciales de type Maxwell-Wagners-
Sillars. Cette polarisation est reliée à des différences de permittivité du matériau. Ce type de 
polarisation est observé dans les polymères semi cristallins : il est alors associé aux charges 
piégées à l’interface cristallites / phase amorphe. Dans le PI, en l’absence de phase cristalline, 
l’effet MWS indique la présence d’hétérogénéités de la phase amorphe.  
4.1.5.2 Analyse CTS de la relaxation MWS 
Pour confirmer l’origine du mode appelé MWS visible à partir de 150 °C, une étude 
complémentaire des Courants de dépolarisation Thermostimulés (CTS) a été effectuée. La 
Figure 52 représente les thermogrammes CTS du PI à l’état initial pour plusieurs valeurs de 
champs de polarisation ainsi que l’évolution de la densité de courant au maximum du pic Jmax 
en fonction du champ de polarisation E. 




Figure 52 : a) Thermogrammes CTS du PI b) Evolution de la densité de courant en fonction du champ de 
polarisation appliqué 
Jmax présente une évolution linéaire avec le champ de polarisation. Il confirme l’origine 
dipolaire du mode MWS : les macrodipôles sont constitués par les charges piégées aux 
interfaces crées par les hétérogénéités de la phase amorphe. 
4.1.5.3 Dépendance en température des modes de relaxations 
L’équation paramétrique d’Havriliak-Negami / HN permet l’ajustement des modes de 
relaxations observés par SDD. Pour chaque isotherme, la fréquence associée au maximum 
du pic de ε’’(ω) correspond au temps de relaxation moyen de la distribution 𝜏𝐻𝑁 . La 
dépendance en température des modes de relaxation est représentée dans un diagramme 
d’Arrhenius en Figure 53. 
Le diagramme d’Arrhenius permet d’analyser la dépendance en température des modes γ et 
MWS. Par contre, la faible intensité de la relaxation β ne permet pas son ajustement. 
L’évolution des deux modes correspond à un comportement de type Arrhenius, dû à un 
mécanisme activé par la température. L’énergie d’activation de ces modes, déterminée à 
partir de l’équation (24), est reportée dans le Tableau 9. 
Pour le mode MWS, l’analyse CTS a permis une observation à très basse fréquence : le temps 
de relaxation est d’environ 100 secondes à la température du maximum du pic de relaxation. 
Il est intéressant de reporter cette valeur dans le diagramme d’Arrhenius. Celle-ci s’écarte de 
l’ajustement linéaire d’environ 10 °C, ce qui s’explique, compte tenu des incertitudes de 
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mesure. Les résultats obtenus par CTS et SDD sont donc cohérents avec l’hypothèse de 
relaxation macrodipolaire pour le mode MWS. 
 
Figure 53 : Diagramme d'Arrhenius des temps de relaxation d'Havriliak-Negami du PI à l'état initial 
Tableau 9 : Valeurs de ΔH et τ0 extraites du diagramme d’Arrhenius du PI à l’état initial 
Mode ΔH (kJ.mol-1) 
τ0 
(s) 
γ 104 5×10-14 
MWS 473 2×10-23 
4.1.5.4 Mécanisme de transport de charge 
La Spectroscopie Diélectrique Dynamique permet aussi l’étude des mécanismes de transport 
de charge dans le polymère par l’intermédiaire de la partie réelle de la conductivité complexe. 
L’évolution isotherme de σ’ en fonction de la fréquence entre 150 et 250 °C est présentée sur 
la Figure 54. Elle met en évidence la présence de plateaux de conductivité à basse fréquence 
dès 150 °C. Ces plateaux, désignés par 𝜎𝐷𝐶, indépendant de la fréquence, sont associés au 
transport de charge libre. 




Figure 54 : Evolution isotherme [150 – 250 °C] de σ’(ω) du PI à l’état initial 
Par convention, la dépendance en température de la conductivité électrique 𝜎𝐷𝐶  est 
déterminée – pour chaque plateau de conductivité – par sa valeur à la plus basse fréquence 
accessible (ici 10-2 Hz). Dans le cas du PI, la présence du mode MWS perturbe les plateaux 
de conductivité. C’est pourquoi, les valeurs de 𝜎𝐷𝐶 ont été définies à l’intersection de chaque 
plateau de conductivité avec une droite parallèle au terme Aωs de la loi universelle de 
Jonscher (en pointillé sur la Figure 54). [112] 
Les valeurs de 𝜎𝐷𝐶 sont reportées sur le diagramme d’Arrhenius de la Figure 55. L’évolution 
linéaire de 𝜎𝐷𝐶  en fonction de 1/T est décrite par une loi d’Arrhenius avec une énergie 
d’activation caractéristique de la nature du mécanisme de transport de charge dans le 
matériau. À l’état initial, le PI présente une énergie d’activation de 214 kJ.mol-1. Cette forte 
valeur d’énergie indique un mécanisme de transport de charge d’origine ionique [165][166].  




Figure 55 : Diagramme d'Arrhenius de la conductivité du PI à l'état initial 
4.2 Vieillissement du PI sous contraintes thermo-oxydatives 
Cette partie est consacrée aux effets d’un vieillissement sous contraintes thermo-oxydatives 
sur les propriétés mécaniques et électriques du poly(imide). Le vieillissement a été réalisé 
dans les mêmes conditions que pour le PTFE, dans un four à 450 °C en présence d’oxygène. 
Les échantillons ont été pesés avant et après application de la contrainte afin de disposer de 
la perte de masse comme indicateur de la progression du vieillissement. Les échantillons se 
présentent sous la forme de film fin d’une épaisseur d’environ 50 µm. Les vieillissements 
réalisés atteignent un maximum d’environ 3 % de perte de masse. 
4.2.1 Evolution de la structure chimique 
L’évolution de la structure chimique du PI avec le vieillissement est observée à l’aide de la 
spectroscopie infrarouge à transformé de Fourrier en mode ATR. La Figure 56 représente le 
spectre IRTF en mode ATR d’échantillons vieillis de PI. 




Figure 56 : Spectre IRTF ATR d'échantillons de PI vieillis 
La spectroscopie IRTF montre, pour de faibles vieillissements, une superposition de presque 
toutes les bandes d’absorption avec le spectre à l’état initial. Cependant, une légère 
diminution d’intensité de quelques bandes est notée: les bandes situées à 1238 cm-1 et 1112 
cm-1 associées aux liaisons C-O-C et C-N-C et les liaisons associées aux carbones 
aromatiques, situées à 814 cm-1, 603 cm-1 et 514 cm-1, sont les plus impactées. 
Pour des vieillissements plus avancés, l’ensemble des bandes d’absorption subit une 
diminution d’amplitude ce qui traduit une dégradation impactant l’ensemble des liaisons 
chimiques de la macromolécule. Notons l’absence de nouvelles bandes d’absorption, 
excluant une réticulation au cours du vieillissement. 
Selon l’hypothèse formulée par Ortelli et al [84], sous atmosphère oxydante le Poly(imide) 
présente un mécanisme de dégradation en plusieurs étapes. La première étape de dégradation 
est associée à la scission des liaison C-N. La seconde étape se concentre sur la scission des 
groupements C-O-C entre les deux cycles aromatiques, puis enfin la dernière étape concerne 
la dégradation d’une partie des carbonyles aboutissant finalement à la dégradation complète 
de la macromolécule. 
Les résultats IRTF sont en accord avec le mécanisme proposé par Ortelli et al. Cependant 
cette technique montre ses limites quant aux faibles modifications d’intensités pour les 
vieillissements aux temps courts. La RMN du solide permet une analyse plus fine de la 
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structure chimique. La Figure 57 présente les spectres RMN CPMAS du 13C du PI avant et 
après vieillissement. [86][167]  
 
Figure 57 : Spectre RMN CPMAS 13C d'échantillons de PI à l'état initial (––––) et après vieillissement (– –  –) 
L’absence de nouveaux pics permet un constat identique à la spectroscopie IR : il n’y a pas 
de réticulation au cours du vieillissement. L’intensité du spectre RMN a été normalisée par 
rapport au pic n°4 correspondant à un carbone du cycle aromatique « stable » d’après le 
mécanisme de dégradation proposé par Ortelli et al de manière à pouvoir comparer 
l’évolution des autres carbones par rapport à celui-ci. Après vieillissement, on constate une 
diminution importante de l’amplitude des pics 1, 2 et 3 correspondant aux carbones impliqués 
respectivement dans les liaisons C-N, C-O et C=C-C du cycle imide. Ces résultats vont dans 
le sens du mécanisme proposé par Ortelli et al montrant une stabilité plus importante du cycle 
aromatique situé entre les deux cycles imides au cours du vieillissement par rapport aux 
liaisons C-N et C=O.  
4.2.2 Evolution du comportement mécanique 
L’analyse du comportement mécanique est réalisée par analyse mécanique dynamique en 
mode élongation. L’étude est réalisée sur quatre échantillons de Poly(imide) vieillis jusqu’à 
2,73 % de perte de masse.  
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La Figure 58 représente les thermogrammes du module dissipatif des échantillons vieillis de 
PI. 
 
Figure 58 : Thermogrammes AMD du module dissipatif d’échantillons de PI vieillis 
Pour les faibles vieillissements, jusqu’à 0,73 % de perte de masse, il y a une diminution de 
l’amplitude de la relaxation β ainsi qu’un décalage du maximum du pic de relaxation vers les 
basses températures, de 69 °C à 40 °C. Le mode de relaxation γ ne subit aucune modification 
aux faibles vieillissements. Plus le vieillissement progresse, plus l’impact de ce dernier sur 
l’amplitude du mode β est importante. Le décalage en température se poursuit jusqu’à 31 °C 
pour un vieillissement de 2,73 % de perte de masse. 
La relaxation basse température est impactée par le vieillissement à partir de 1,17 % de perte 
de masse. Elle présente un léger décalage du maximum du pic de relaxation vers les basses 
températures, de -86 °C à -96 °C, ainsi qu’une diminution progressive d’amplitude. 
Le décalage en température des deux relaxations traduit une accélération de la mobilité 
moléculaire due à la dégradation des macromolécules. La première étape de dégradation 
semble impacter les cycles aromatiques et ainsi diminuer localement la rigidité de la chaîne, 
causant la première diminution d’amplitude du mode β. La diminution d’amplitude du mode 
γ implique la dégradation des fonctions carbonyles, ce qui aboutit à une accélération plus 
importante de leur mobilité. 
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Les résultats AMD montrent un mécanisme de vieillissement du Poly(imide) en deux étapes. 
La première, à temps court, concerne les liaisons associées aux groupements para-phénylènes 
associés à la relaxation β. Aux temps longs, les effets du vieillissement sont visibles sur la 
relaxation γ associée aux groupements polaires tels que les carbonyles [84]–[86]. Ces 
résultats sont cohérents avec ceux obtenus par RMN et spectroscopie IR. 
4.2.3 Evolution des propriétés électriques 
L’analyse de l’évolution des propriétés électriques du Poly(imide) est réalisée par 
Spectroscopie Diélectrique Dynamique. La première partie est consacrée à l’évolution des 
phénomènes de relaxations dipolaires tandis que la deuxième se focalise sur l’évolution du 
mécanisme de transport de charges libres. 
4.2.3.1 Relaxations diélectriques 
Les données issues de la carte de relaxation des échantillons de PI vieillis sont reportées dans 
le diagramme d’Arrhenius de la Figure 59. 
 
Figure 59 :Diagramme d'Arrhenius des relaxations diélectriques du PI  (□: Δm = 0,00 %; ○: Δm = 0,73 %; △; 
Δm = 1,53 %; ☆: Δm = 2,94 %) 
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Les modes γ et MWS suivent une loi d’Arrhenius : les valeurs issues de l’équation HN sont 
reportées dans le Tableau 10. 
Le mode γ se décale vers les basses températures, i.e les bas temps de relaxation. Il n’y a pas 
d’évolution significative des valeurs des énergies d’activation. 
Tableau 10 : Valeurs de Ea et τ0 extraites du diagramme d'Arrhenius des échantillons vieillis de Poly(imide) 











0,00 104 5×10-14 473 2×10-23 
0,73 107 9×10-16 411 2×10-18 
1,53 109 4×10-14 267 1×10-11 
2,93 89 2×10-14 ∅ ∅ 
Au contraire, le mode MWS est déplacé vers les hautes températures après vieillissement. 
Pour des vieillissements d’environ 1,5 %, le décalage est tel qu’un faible nombre de points 
peut être ajusté dans l’intervalle de température accessible par la SDD. À environ 3 % de 
perte de masse, le mode est décalé au-delà de 250 °C le rendant inaccessible par cette 
technique. Il est tout de même possible de déterminer l’évolution de l’énergie d’activation du 
mode MWS pour des vieillissements aux temps courts. On constate une importante 
diminution de l’énergie d’activation : elle est divisée par deux après 1,5 % de perte de masse. 
4.2.3.2 Transport de charges libres 
Le mécanisme de transport de charges dans les échantillons vieillis de PI a été étudié par 
SDD. Les valeurs de 𝜎𝐷𝑐 ont été extraites suivant la même méthode que celle utilisée au 
paragraphe 4.1.5.4 puis ont été reportées dans le diagramme d’Arrhenius de la Figure 60. Le 
Tableau 11 regroupe les paramètres issus de l’ajustement par une loi d’Arrhenius.  
Les valeurs de 𝜎𝐷𝑐  diminuent progressivement avec le vieillissement pour atteindre 
161 kJ.mol-1. La valeur d’énergie d’activation avant vieillissement (214 kJ.mol-1) indique un 
transport de charges libres d’origine ionique.  La diminution sous l’effet du vieillissement 
n’est pas suffisamment importante pour correspondre à un changement de nature des porteurs 
de charges. La décroissance observée a donc été associée à une modification de 
l’environnement des porteurs de charges, inhérente à l’évolution de la structure chimique due 
au vieillissement. 




Figure 60 : Diagramme d'Arrhenius de la conductivité en fonction du vieillissement (□: Δm = 0,00 %; ○: 
Δm = 0,73 %; △; Δm = 1,53 %; ☆: Δm = 2,93 %) 
Pour les vieillissements aux temps courts, on constate une forte diminution des valeurs de 
𝜎𝐷𝑐 . Aux temps longs, la diminution est moins marquée mais toujours présente. Le 
vieillissement réduit la quantité de pièges profonds à forte énergie d’activation, en faveur 
d’un plus grand nombre de pièges moins profonds nécessitant moins d’énergie pour libérer 
les porteurs de charges.  







0,00 214 8,1×1013 
0,73 197 5,6×109 
1,53 180 3,5×107 
2,93 161 1,5×105 
4.3 Discussion 
Nous avons vu précédemment que le vieillissement provoquait des modifications de la 
structure chimique. Ces évolutions peuvent être appréhendées par l’intermédiaire d’essais de 
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sorption réalisés dans l’éthanol [168]. Elles sont analysées dans la première partie de la 
discussion. 
Le vieillissement modifie aussi la mobilité moléculaire des différentes relaxations ainsi que 
le mécanisme de transport de charges. La détermination de l’origine moléculaire du mode 
MWS a permis d’établir la présence d’hétérogénéités dans le matériau. L’incidence sur la 
conductivité électrique statique est reportée dans la deuxième partie de la discussion. 
4.3.1 Comportement en sorption et mécanisme de diffusion 
La Figure 61 montre l’évolution du gain de masse d’échantillons vieillis de PI en fonction du 
temps d’immersion dans l’éthanol. L’insert représente les données pour les temps courts 
d’immersion, elles ont été ajustées selon l’équation (15) afin de déterminer le paramètre n, 
indicateur de la nature du mécanisme de diffusion, pour chaque vieillissement. Les 
paramètres K et n extraits de l’ajustement sont reportés dans le Tableau 12. 
Les essais de sorption permettent une première observation qualitative quant à l’évolution du 
mécanisme de diffusion avec le vieillissement. Le PI à l’état initial présente une masse à 
saturation m∞ plus faible ainsi qu’une cinétique d’absorption plus lente. Pour les échantillons 
vieillis, ces deux paramètres augmentent avec le vieillissement. Les valeurs de m∞ sont 
reportées dans le Tableau 12. 
Les courbes d’absorption représentées en fonction de t1/2 présentent un point d’inflexion. 
Selon Berens et Hopfenberg [169], cette forme spécifique indique un mécanisme de diffusion 
non-Fickien ce qui empêche la détermination d’un coefficient de diffusion D. La valeur du 
coefficient n pour le PI à l’état initial est proche de 1 (n ≈ 1,2). Cette valeur correspond à un 
mécanisme de diffusion rapide, dont le temps caractéristique de diffusion est plus faible que 
le temps de relaxation caractéristique des macromolécules [170]. La diffusion est alors 
limitée par la mobilité des macromolécules. Le Poly(imide) étant à l’état vitreux, ce résultat 
est cohérent avec la littérature. 
Après vieillissement, les valeurs de n décroissent et se rapprochent d’une diffusion dite 
« anormale » (0,5 < n < 1). La détermination du paramètre K permet d’obtenir des 
informations sur la cinétique de diffusion pour les temps courts d’immersion. Son évolution 
vers de plus grandes valeurs – de 1,3×10-2 à 9,7×10-2 – montre une augmentation de la 





Figure 61 : Gain de masse d’échantillons vieillis de PI immergés dans l’éthanol. L’insert représente la prise 
de masse normalisée par m∞ for les temps courts d’immersion et ajustée avec l’équation 5 (□: Δm = 0,00 %; 
○: Δm = 0,73 %; △; Δm = 1,59 %; ☆: Δm = 2,78 %) 
L’évolution du paramètre n vers les basses valeurs peut être associée à une diminution du 
temps de relaxation caractéristique des macromolécules i.e. une accélération de la mobilité 
moléculaire. L’Analyse Mécanique Dynamique des échantillons vieillis a montré que le 
vieillissement aboutit à une accélération de la mobilité des modes de relaxations γ et β. Ainsi 
l’accélération de la mobilité avec le vieillissement favorise la diffusion de l’éthanol dans le 
polymère. 
De plus, l’augmentation de la masse à saturation m∞, peut être reliée aux modifications de la 
structure chimique sous contraintes thermiques, associées au phénomène de scission – 
recombinaison. La présence d’un mode MWS dû aux hétérogénéités dans le polymère ainsi 
que l’absence de réticulation mise en évidence par RMN et IRTF, montrent que 
l’augmentation de la masse à saturation est reliée à la formation d’hétérogénéités locales 
(volume libre et/ou zone plus dense) lors de la scission – recombinaison. 
Le paramètre n peut dès lors donner une indication de « l’amorce » du vieillissement, 
caractérisé par un changement de mécanisme de diffusion. De même, la masse à saturation 
augmente avec le vieillissement : elle peut servir d’indicateur de sa progression. 
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Tableau 12 : Masses à saturation, paramètres n et K issus de l’ajustement par l’équation 7 pour les échantillons 







Vieillissement    
Δm = 0,00 % 6,5 1,2 1,3×10-2 
Δm = 0,73 % 6,7 0,6 7,3×10-2 
Δm = 1,59 % 7,1 0,6 8,6×10-2 
Δm = 2,78 % 8,0 0,7 9,7×10-2 
4.3.2 Transport de charges et activation thermique 
Le vieillissement influe sur le phénomène de transport de charges libres dans le polymère. 
Le temps de relaxation du mode MWS est inversement proportionnel à la conductivité [108] : 
les modifications de cette dernière peuvent être reliées aux évolutions du mode MWS. 
Les observations issues de l’analyse par SDD du mécanisme de transport de charges ont 
montré une diminution de la conductivité 𝜎𝐷𝐶 ainsi que de l’énergie d’activation ΔH. Ceci 
peut être expliqué par la modification de l’environnement des porteurs de charges, provoqué 
par le mécanisme de scission – recombinaison. Les hétérogénéités formées par ce mécanisme 
agissent comme des pièges en limitant le transport de charge, ce qui diminue la valeur de 
𝜎𝐷𝐶. La diminution de ΔH quant à elle implique la formation de pièges plus nombreux mais 
moins profonds nécessitant donc moins d’énergie pour la libération des porteurs de charges. 
La Figure 62 représente l’évolution de l’énergie d’activation de la conductivité en fonction 
de la durée de vieillissement. 
L’énergie d’activation de la conductivité évolue linéairement avec la durée de vieillissement. 
Cette variation traduit les modifications apportées à l’environnement des porteurs de charges 






Figure 62 : Evolution de l'énergie d'activation de la conductivité en fonction de la durée de vieillissement 
4.3.3 Conclusions de l’étude du PI 
Les effets du vieillissement sous contraintes thermo-oxydatives sur la structure chimique, les 
propriétés thermomécaniques et électriques ainsi que les phénomènes de transport de charges 
ont été étudiés. Les vieillissements ont été réalisés sur des échantillons de Poly(imide) dans 
les mêmes conditions que pour le PTFE (Chapitre 3), à savoir sous air à une température de 
450 °C.  
L’analyse mécanique dynamique a mis en évidence deux relaxations γ et β associées, à la 
mobilité moléculaire, respectivement, des entités polaires au voisinage de molécules d’eau 
adsorbées par le polymère et aux oscillations des groupements para-phénylènes. Ces deux 
modes de relaxation ont été analysés par spectroscopie diélectrique dynamique. Cette 
technique a révélé un mode supplémentaire à haute température associé à la polarisation de 
type Maxwell-Wagner-Sillars. L’étude de la partie réelle de la conductivité a mis en évidence 
la présence de plateaux à basse fréquence et haute température associés à un mécanisme de 
transport de charges libres, dont l’origine ionique a été déduite de la valeur élevée d’énergie 
d’activation. 
L’étude de la structure chimique et de la stabilité thermique a permis de confirmer un 
mécanisme de dégradation en plusieurs étapes impactant successivement les liaisons 
chimiques des macromolécules. Les résultats d’analyses mécaniques ont montré un impact 
successif du vieillissement sur le mode γ puis le mode β. Couplés à l’analyse de structure 
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chimique à l’aide de la spectroscopie infrarouge, ces résultats montrent que les 
vieillissements aux temps courts impactent tout d’abord les liaisons C-N du cycle imide lors 
d’une étape de pyrolyse puis les groupements para-phénylènes. Enfin aux temps longs, le 
vieillissement impacte les groupements carbonyles dont la dégradation est accélérée en 
présence d’oxygène. 
Les essais de sorption d’éthanol permettent d’observer les effets du vieillissement sur les 
mécanismes de diffusion. Ils montrent que la masse à saturation augmente avec le 
vieillissement : elle peut servir d’indicateur de sa progression. Le paramètre n donne des 
informations sur le mécanisme de diffusion : sa modification dès lors que le vieillissement 
commence est un indicateur de « l’amorce » de ce dernier. 
L’étude du mécanisme de transport de charges libres dans PI a montré que le vieillissement 
diminue la valeur de la conductivité électrique et de son énergie d’activation. Les essais de 
sorption dans l’éthanol ainsi que l’évolution du mode MWS ont révélé une augmentation de 
la quantité d’hétérogénéités dans le matériau après vieillissement. Nous en avons déduit que 
le vieillissement, par phénomène de scissions – recombinaisons, augmente la quantité 
d’hétérogénéités agissant comme des pièges pour les porteurs de charges, en modifiant 
l’environnement des entités relaxantes. De plus, la diminution de l’énergie d’activation de la 
conductivité induit la formation de pièges moins profonds. L’énergie d’activation de la 
conductivité suit une évolution linéaire avec la durée de vieillissement : c’est donc un 





Ces travaux sont consacrés à l’étude des effets d’un vieillissement thermo-oxydatif sur les 
propriétés de deux des polymères les plus utilisés dans l’industrie aéronautique comme 
isolant électrique : le poly(tétrafluoroéthylène) PTFE et le poly(imide) PI. L’objectif est le 
suivi de l’évolution du comportement électrique pour proposer des marqueurs du 
vieillissement. 
Cette étude implique une étape initiale consacrée à la définition de l’état de référence avant 
d’aborder l’analyse des états vieillis. 
Le PTFE présente la particularité de subir un phénomène dit « d’interdiffusion » lors du 
passage à l’état fondu. Ces deux états initiaux du PTFE, à savoir avant et après interdiffusion, 
présentent des propriétés différentes. L’utilisation de ces deux états du PTFE pour certaines 
générations de câbles électriques, nous a incités à étudier leurs différentes réponses face au 
vieillissement. 
L’interdiffusion ne modifie pas la structure chimique du PTFE comme l’ont montré les 
résultats IRTF et RMN du solide. Par contre, l’analyse calorimétrique diatherme a révélé une 
modification irréversible de la structure physique: le taux de cristallinité est divisé par trois. 
Ces études ont été complétées par Analyse Mécanique Dynamique DMA en élongation. Le 
thermogramme DMA présente trois modes de relaxation : dans l’ordre des températures 
croissantes, le mode γ a été associé à la phase amorphe mobile ; le mode β à la phase 
cristalline et le mode α à la phase amorphe rigide. L’augmentation concomitante de phase 
amorphe sous l’effet de l’interdiffusion, se manifeste par une amplification des modes de 
relaxation mécanique γ et α en privilégiant le mode γ. 
Après vieillissement, l’analyse mécanique dynamique en élongation a révélé des différences 
de comportement mécanique à haute température entre les deux états du PTFE. Ces 
évolutions ont étés attribuées à des modifications de la structure physique. La décroissance 
de la phase cristalline, après interdiffusion, diminue la stabilité thermique du matériau après 
vieillissement. Cette observation est corroborée par les résultats d’analyse 
thermogravimétrique montrant un décalage vers les basses températures, des maxima de 




L’analyse calorimétrique diatherme des échantillons vieillis met en évidence une 
augmentation de la température de fusion et du taux de cristallinité avec le vieillissement 
dans les deux cas. Ces résultats s’expliquent par une décroissance des chaînes 
macromoléculaires par mécanisme de scission permettant ainsi la recristallisation des chaînes 
polymères. La détermination des longueurs de chaînes a été déduite de l’équation empirique 
de Suwa et al. qui associe une masse molaire moyenne en nombre à l’enthalpie de 
cristallisation du PTFE. L’évolution de la masse molaire moyenne en fonction de la durée de 
vieillissement explique la plus grande stabilité thermique du PTFE avant interdiffusion. Le 
suivi du vieillissement peut s’effectuer à partir de l’enthalpie de cristallisation qui s’avère 
être un marqueur calorimétrique du vieillissement. 
L’analyse mécanique dynamique en cisaillement a montré des évolutions opposées des 
modes de relaxation associés à la phase amorphe rigide α et la phase amorphe mobile γ, avec 
le vieillissement. L’étude de l’amplitude des modes de relaxation a montré une augmentation 
de la quantité de phase amorphe mobile au détriment de la phase amorphe rigide située à 
proximité des cristallites. Les modifications importantes de la structure cristalline, associées 
au mode β, permettent d’expliquer cette évolution. Les thermogrammes DMA de 𝑡𝑎𝑛𝛿𝜔(𝑇) 
ont mis en évidence la présence de deux transitions cristal-cristal β1 et β2 respectivement 
associées à des transitions de phase triclinique / hexagonale et de phase hexagonale / pseudo-
hexagonale. Cette dernière phase est particulièrement impactée par le vieillissement, comme 
le montre l’évolution de l’amplitude du mode β2. La diminution d’amplitude du mode β2 est 
donc un marqueur mécanique du vieillissement 
Dans le PI, l’étude de la structure chimique et de la stabilité thermique ont permis de 
confirmer un mécanisme de dégradation décrit par Ortelli et al : plusieurs étapes impactent 
successivement les différentes liaisons chimiques de la macromolécule. L’analyse mécanique 
dynamique en élongation a mis en évidence deux relaxations γ et β associées respectivement, 
à la mobilité moléculaire des entités polaires au voisinage de molécules d’eau adsorbées par 
le polymère et aux oscillations des groupements para-phénylènes. Aux temps courts, l’impact 
du vieillissement est visible sur le mode γ : sa décroissance traduit la dégradation des 
groupements para-phénylènes. Aux temps longs, la décroissance du mode β correspond à la 
dégradation des groupements carbonyles ; la dégradation est accélérée en présence 
d’oxygène. L’analyse de structure chimique montre qu’une étape de pyrolyse des liaisons 




Les essais de sorptions dans l’éthanol permettent d’observer les effets du vieillissement sur 
les mécanismes de diffusion. Le changement de mécanisme est observé par l’intermédiaire 
du paramètre n de l’équation générale de la diffusion dès l’amorce du vieillissement. De plus, 
l’augmentation de la masse à saturation m∞, peut être reliée aux modifications de la structure 
chimique. Le paramètre n est un indicateur de « l’amorce » du vieillissement et la masse à 
saturation m∞ permet de suivre sa progression. 
Les modes de relaxation γ et β ont été observés par spectroscopie diélectrique dynamique 
SDD. Cette technique montre l’existence d’un mode dipolaire haute température 
correspondant à une polarisation de type Maxwell-Wagner-Sillars, associée à des 
hétérogénéités dans le matériau. De plus, à partir de l’étude de la partie réelle de la 
conductivité, la SDD met en évidence un mécanisme de transport de charge d’origine 
ionique. Le vieillissement affecte à la fois les valeurs de conductivité et d’énergie 
d’activation. Associés aux essais de sorption dans l’éthanol, ces résultats montrent un 
accroissement de la quantité d’hétérogénéités avec le vieillissement par des phénomènes de 
scissions – recombinaisons. Les hétérogénéités jouent le rôle de « pièges » pour les porteurs 
de charges et participent à la diminution de la conductivité par la modification de 
l’environnement des entités relaxantes. De plus, la diminution de l’énergie d’activation de la 
conductivité traduit la formation de « pièges » moins profonds, i.e. nécessitant moins 
d’énergie pour la libération des porteurs de charges. Il est important de souligner que 
l’énergie d’activation de la conductivité suit une évolution linéaire avec la durée de 
vieillissement : elle peut donc être utilisée comme un marqueur électrique du vieillissement. 
Ces recherches ont mis en évidence un nombre significatif de marqueurs du vieillissement 
de polymères à finalité isolation électrique. Les perspectives de ces travaux sont la 
conception d’un démonstrateur de vieillissement. Pour s’inscrire dans une démarche de 
représentativité des contraintes que subissent les matériaux au cours de leur utilisation, 
différents paramètres seront à considérer :  
 Les vieillissements devront être effectués sous des contraintes représentatives du 
fonctionnement et de l’environnement aéronautique, et ainsi produire des échantillons 
vieillis aux temps longs. 
 Aux contraintes thermiques couplées à la présence d’oxygène, il sera primordial 




(AC ou DC), le niveau de tension ou encore la fréquence, peuvent avoir un rôle majeur 
dans l’accélération du vieillissement. 
 La morphologie cylindrique du câble peut avoir un impact sur le vieillissement. De 
plus, la mise en œuvre des câbles sous forme d’une succession de rubans favorise les 
interactions entre matériaux. Le démonstrateur devra prendre en compte des 
échantillons multicouches cylindriques, plus représentatifs de la géométrie et du 
couplage entre matériaux sous contraintes.  
La réalisation d’un démonstrateur implique l’adaptation de méthodes d’analyse avec de 
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Annexe 1 : Spectroscopie Diélectrique Dynamique du PTFE 
La Figure 63 représente la carte de relaxation diélectrique du PTFE avant interdiffusion dans 
l’intervalle de température [100 – 250 °C]. Malgré le faible rapport signal/bruit, on distingue 
le mode α. 
 





Annexe 2 : Spectroscopie IRTF du PI 
Le spectre IRTF du Poly(imide) présente un grand nombre de bandes d’absorptions dues, 
non seulement à plusieurs types de fonctions chimiques présentent dans la macromolécule, 
mais surtout aux cycles aromatiques. En effet les cycles aromatiques possèdent de nombreux 
modes de vibrations accessibles. Les vingt modes de vibrations normales d’un cycle 
aromatique ainsi que les fréquences de vibration caractéristiques sont exprimés par les 
« nombres de Wilson » [147]. La Figure 64 représente les modes classés par nombres d’ondes 
croissants. 
 
Figure 64 : Représentation des modes de vibrations normaux d'un cycle aromatique selon les nombres de 
Wilson et leurs fréquences de vibrations associées extrait de [147] 
Le spectre IRTF du Poly(imide) a été identifié par Yang et al dans l’intervalle de nombres 
d’ondes [550 cm-1 – 3900 cm-1] [145]. Le Tableau 13 regroupe l’ensemble des bandes 




Tableau 13 : Identifications des bandes de vibrations du Poly(imide) à l'état initial extrait de [145] 
Groupement Liaison chimique Nombre d’onde (cm-1) 
Cycle imide 
C-N-C torsion 721 
C-N-C cisaillement 1112 
C-N-C élongation 1371 
C=O vibration déphasé 1712 


























C-O-C élongation symétrique 1234 




Titre : Identification et analyse des marqueurs de vieillissement pour polymères isolants sous 
contrainte thermique en aéronautique. 
Résumé : Ces travaux s’inscrivent dans une problématique de détermination de marqueurs 
du vieillissement de polymères hautes performances pour des applications d’isolation 
électrique dans l’industrie aéronautique. La majorité des câbles de puissance est composée 
d’un enroulement successif de poly(tétrafluoroéthylène) PTFE et de poly(imide) PI. Ces 
recherches sont focalisées sur l’analyse des effets d’un vieillissement thermo-oxydatif sur la 
structure physico-chimique de ces polymères pour interpréter les modifications des 
propriétés thermomécaniques et électriques. Dans le cas du PTFE, les relaxations 
enthalpiques et mécaniques sont fortement impactées par l’évolution de la structure chimique 
due à un mécanisme de dégradation par dépolymérisation. Les valeurs de l’enthalpie de 
cristallisation et de l’amplitude du mode de relaxation mécanique β associé à la transition 
cristal/cristal, peuvent être utilisés comme des marqueurs du vieillissement pour le PTFE. 
Pour le PI, les modifications de la structure chimique par un mécanisme de scission - 
recombinaison mettent en évidence la formations d’hétérogénéités impactant la sorption et le 
transport de charges électriques en spectroscopie diélectrique dynamique. L’évolution du 
mécanisme de diffusion ainsi que l’énergie d’activation de la conductivité électrique 
constituent des marqueurs pertinents du vieillissement pour le PI. 
 
Title: Identification and analysis of ageing markers in insulating polymers under thermal 
stress in aeronautics. 
Abstract: This work deals with the determination of ageing markers of high-performance 
polymers for electrical insulation applications in aeronautics. Most of power cables are made 
of a successive winding of poly(tetrafluoroethylene) PTFE and poly(imide) PI. This research 
is focused on the effects of thermal ageing on the physico-chemical structure of these 
polymers in order to link them to changes in thermomechanical and electrical behaviours. 
For PTFE, enthalpic and mechanical relaxations are strongly impacted by changes in 
chemical structure associated with a depolymerisation mechanism. The values of 
crystallization enthalpy and of the β mechanical relaxation amplitude associated with the 
crystal/crystal transition, can be used as markers of thermal ageing for PTFE.  For PI, changes 
in the chemical structure associated with the scission – recombination mechanism, highlight 
the formation of heterogeneities, modifying sorption process and electrical charge transport 
as measured in broadband dielectric spectroscopy. The diffusion mechanism and the 
activation energy of the electrical conductivity evolution, constitute pertinent ageing 
markers. 
